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INTRODUCTION

Guidée par I’engouement grandissant suscité par les nombreuses applications technologiques

L 12
des nanomatériaux

, Dlactivit¢ de 1’axe « Organisation structurale multiéchelle des
matériaux » du laboratoire Science des Procédés Céramiques et de Traitements de Surface
(SPCTS) s’articule depuis plusieurs années autour de deux grandes thématiques. La premicre
concerne |’¢laboration et 1’analyse par une approche cristallochimique de matériaux
fonctionnels a base d’oxydes. La seconde, dans laquelle s’inscrit mon travail de these est
dédiée a I’¢laboration et a 1’étude microstructurale de matériaux nanostructurés sous forme de

6,7

gels®, d’aérogels®, de xérogels massifs’, de nanostructures insérées®’ ou non®’ dans une

. [P . . O] 7 10
matrice de nature différente, ainsi que de couches épitaxiées = ou non.

Le controle des propriétés physico-chimiques de ces nanomatériaux est fortement li¢ au

11,12 e I .
7. Ainsi, il est nécessaire de

controle de leur microstructure et donc de leurs défauts
maitriser la morphologie, la taille et la distribution en taille des nanograins, leur répartition
spatiale et les champs de déformations s’y développant. L’¢étude des défauts structuraux
(distributions de lacunes d’oxygéne", réseaux de dislocations'®, ségrégations de cations')
occupe une place de choix dans le domaine de la science des matériaux et notamment dans le
domaine de la croissance épitaxiale de films minces et de multicouches au sein desquels
apparaissent des champs de déformations élastiques induits par le désaccord paramétrique
entre la couche et son substrat. Ces déformations peuvent affecter les propriétés des couches
de fagon drastique. Citons par exemple le cas des films de matériaux ferroélectriques pour
lesquels les déformations ont pour effet de modifier les diagrammes de phases'®, de changer
I’ordre de la transition paraélectrique-ferroélectrique'’ ou encore de déplacer la température
de cette transition'®. Plusieurs mécanismes sont susceptibles de relaxer I’énergie élastique
mise en jeu, parmi les plus couramment rencontrés on trouve la formation de dislocations

21,22

. 1 . n 2 . . .
d’interface', la formation d’ilots*’, la formation de domaines de coincidence ou encore

la fissuration et le tressaillage®.

Pour I’¢tude des défauts structuraux et microstructuraux, la diffraction des rayons X, avec
I’essor de la cartographie de 1’espace réciproque, constitue une technique de choix adaptée a
I’échelle nanométrique. Elle fait I’objet d’intenses recherches notamment dans le domaine des

matériaux semi-conducteurs (du groupe IV ou III-V) ou métalliques. En ce qui concerne les

o1-



matériaux oxydes, le domaine de recherche est nettement moins étendu, ce qui est
principalement di a la difficult¢ de synthétiser des oxydes de bonne qualité cristalline.
L’importante concentration de défauts structuraux ou microstructuraux de différente nature
obscurcit I’interprétation des propriétés physico-chimiques et 1’établissement de corrélations
défauts-propriétés. Le travail présenté dans ce mémoire s’inscrit ainsi dans la thématique de
I’analyse microstructurale de nanomatériaux oxydes par diffraction des rayons X initi¢e au
laboratoire il y a une dizaine d’années avec la thése d’Olivier Masson®* et poursuivie avec la
thése d’Alexandre Boulle'’ qui a élargi I’anayse microstructurale a 1’étude de couches minces

épitaxices.

En vue de poursuivre cet objectif, ce travail s’articule autour de deux grandes thématiques. La
premire consiste a développer des méthodes d’analyse microstructurale adaptées aux
couches épitaxiées d’oxydes afin de mettre en évidence les mécanismes a ’origine de la
relaxation des contraintes au sein des couches. La seconde justifie I’existence de la premiére
puisqu’elle consiste a établir des corrélations entre les défauts et les propriétés physico-
chimiques des couches. Cette derniére thématique sera traitée dans le chapitre 4 au cours
duquel une attention toute particuliére est portée sur la transition métal-isolant ayant lieu au

sein de couches de nickelates de terre-rares.

Ce mémoire se divise en quatre chapitres. Dans le premier chapitre, nous établissons un état
des lieux et exposons nos résultats concernant I’analyse microstructurale des couches
épitaxiées par diffraction des rayons X en mettant I’accent tout d’abord sur 1’effet de la forme
et de la taille des cristaux puis sur I’effet des déformations sur la distribution d’intensité
diffractée. Une attention particuliére est portée sur la description des déformations homogenes
et hétérogénes. Le deuxiéme chapitre est quant a lui dédié¢ aux modes d’acquisition et de
traitements des données. Nous insisterons plus particuliérement sur la complémentarité des
différentes techniques de diffraction des rayons X utilisées (en laboratoire ou au synchrotron).
Le troisieme chapitre est consacré a 1’é¢tude d’un mécanisme de relaxation trés largement
rencontré dans les couches épitaxiées: la formation de dislocations d’interface. Nous
proposons ainsi au cours de ce chapitre d’étudier le systeme a fort désaccord de réseaux
Zr0,/MgO qui, bien que ne donnant lieu a aucune application technologique immédiate, a
I’avantage de présenter une structure cristalline bien connue. De plus, son procédé
d’¢laboration par voie sol-gel est bien maitrisé au laboratoire. Enfin, le quatriéme chapitre

traite des mécanismes de relaxation des contraintes au sein d’un systéme a faible désaccord de



réseau : SmNiOs3/SrTiOs;. A travers cette derniére étude, une corrélation entre 1’état de

déformations et les propriétés de transport électronique de ces couches est établie.






CHAPITRE 1. ANALYSE MICROSTRUCTURALE PAR
DIFFRACTION DES RAYONS X SUR COUCHES

EPITAXIEES

Il est & présent bien connu que les propriétés physico-chimiques des solides dépendent de leur
microstructure, de leur composition chimique, de I’arrangement des atomes et de leur
dimensionnalité'. Une des plus célébres illustrations de la corrélation entre la structure
atomique et les propriétés d’un matériau sous forme massive est probablement la
spectaculaire variation de dureté du carbone lorsqu’il passe de la structure graphite a la
structure diamant. Ces dernicres années, beaucoup d’efforts ont été consacrés a la croissance
de couches d’oxydes épitaxiées, tant pour les applications technologiques qu’elles impliquent

. S 2,2
que pour des questions nettement plus académiques™>.

Les principaux avantages des techniques de diffraction des rayons X résident dans le fait que
ce sont des techniques non-destructives permettant de réaliser des mesures de haute résolution
dans I’espace réciproque. Ainsi, les rayons X sont sensibles a de tres faibles variations de
paramétres de maille (quelques 10 A), aux effets de forme, de taille et de distribution en
taille des cristallites constituant les couches. En raison de la faible quantit¢ de matiere
déposée et de la présence massive de défauts, les couches d’oxydes épitaxiées sont
considérées comme des cristaux imparfaits nécessitant des modes d’acquisition de données et

des méthodes d’analyse spécifiques.

Dans un premier temps, nous nous proposons de rappeler dans ce chapitre les fondements de
la diffraction des rayons X sur couches épitaxiées. Dans un second temps, nous présenterons
un modele développé dans le cadre de ce travail et dédié a 1’analyse microstructurale. Celui-ci
combine une description microscopique des effets de forme et de taille des cristaux
constituant les couches et une description phénoménologique des effets de distorsions de

réseaux. Concernant ce dernier aspect, un accent particulier sera mis sur ’analyse des effets



des déformations homogénes et hétérogénes consécutifs a la relaxation des contraintes' au

sein des couches épitaxiées.

1. PRINCIPES FONDAMENTAUX DE LA DIFFRACTION DES

RAYONS X : DU CRISTAL IDEAL AU CRISTAL IMPARFAIT

La division de la théorie de la diffraction des rayons X selon deux approches, cinématique et
dynamique, a conduit au développement de deux communautés. L’approche dynamique,
initialement développée par Ewald® et von Laue®® répresente les solutions exactes des
équations de Maxwell pour les champs d’ondes ¢lectromagnétiques a D'intérieur et a
I’extérieur d’un cristal. Cette approche prend rigoureusement en compte la diffraction
multiple, les effets de polarisation, les effets d’extinctions et la réfraction/réflexion aux
interfaces. La théorie dynamique s’applique a des systémes quasiment parfaits, donc a des
cristaux quasiment exempts de défauts. Cependant, les couches épitaxiées d’oxydes
présentent généralement de forts écarts a la perfection cristalline. Parmi ces déviations, on
trouve la rugosité de surface et d’interface, la taille finie des cristaux, les distributions en
taille, les champs de déformations, homogeénes et hétérogénes. Tous ces écarts a
I’arrangement atomique idéal cités précédemment donnent lieu a la fois a un ¢largissement,
un déplacement des pics de Bragg ou a une diffusion diffuse autour des pics de Bragg,
caractéristiques du défaut qui en est a 1’origine. Ainsi, dans le cas des couches épitaxiées
d’oxydes, il est généralement admis que 1’approche cinématique peut étre utilisée pour décrire
correctement 1’interaction rayonnement - matiere dans ces systémes. De fagon plus générale,
la théorie cinématique de la diffraction est valide pour des systemes imparfaits avec de faibles

volumes diffusants.

1.1. Diffraction par une couche non-déformée

. L, . . ’ roe 2
L’expression générale de 1’amplitude diffusée par une couche s’écrit”’

E:j; &’ r-Q(r)p(r)exp(—iQr)
1)

' Bien que la rigueur impose d’utiliser I’expression « relaxation des déformations », puisque ce sont
effectivement des déformations qui sont mesurées, nous utiliserons ici le vocable plus répandu « relaxation des

contraintes ».



ou LX) est le facteur de forme valant 1 lorsque le vecteur position r pointe a I’intérieur d’un
certain volume, au sein duquel la diffraction est cohérente, et vaut 0 en dehors. Dans la
direction de la normale a I’interface couche/substrat (z), la diffraction est supposée cohérente
sur toute 1’épaisseur de la couche telle que €Xz) = 1 pour z € [0,¢] ou ¢ est I’épaisseur de la
couche. Suivant cette direction (2 permet ainsi de rendre compte des fluctuations d’épaisseur,
ou encore des rugosités de surface et d’interface. Dans la direction parallele a I’interface, la
cohérence peut étre perdue a cause de la présence de surfaces (joints de grains, macles, fautes
d’empilements...). Le cas de joints de grains séparant différents cristallites est par exemple
rencontré dans les couches épitaxiées réalisées par voie sol-gel*. Q le vecteur de diffusion (Q
=4 wsin 8/ A) est égal a la différence des vecteurs d’ondes diffusé et incident. p(r), la densité

¢lectronique du cristal, est infinie et tri-périodique et s’écrit :

p(r)=2 p,(r—r)=p x> 6(r-r,)
s s @

ou r; est le vecteur position de la maille s, p(r) est la densité électronique d’une maille, o est
la fonction de Dirac et * désigne I’opérateur de convolution. Il est alors possible d’écrire la

transformée de Fourier de la densité électronique :

p(Q)= _r d& r-po(r)exp(—iQr)XI d3r-26(r— r.)exp(—iQr)

maille
soit

p(Q)=F(Q)2_ exp(—iQr,)
- 3)

avec F(Q) le facteur de structure®. Comme la transformée de Fourier d’une distribution de
fonctions de Dirac est également une distribution de fonctions de Dirac, la transformée de

Fourier de la densité ¢lectronique s’écrit encore :

p(Q)=F(Q)X.5(Q-g)

ou g est un vecteur du réseau réciproque. Par transformée de Fourier inverse, on obtient une

expression équivalente a I’équation (2) :



1

” Zexp(z‘gr)

x 4)

p(r)=

avec V,, le volume de la maille. Enfin, en substituant 1’équation (4) dans I’équation (1)

I’amplitude diffusée devient :

F
EZZV_gjd%-Q(r)exp[—i(Q—g)"] )
> 5

ou F, est le facteur de structure de la réflexion de vecteur g. Cette équation montre que
I’intensité diffractée I = |E* est concentrée aux nceuds du réseau réciproque repérés par les
vecteurs g. On définit le vecteur de diffusion réduit, q = Q — g, qui permet d’exprimer la loi

de Bragg sous la forme trés simple, g = 0.

1.2. Diffraction par une couche déformée
L’expression de ’intensité diffractée par une couche déformée peut s’obtenir en appliquant a
chaque atome un déplacement u(r) directement dans 1’équation (5), soit en écrivant la densité
¢lectronique sous la forme :

plr)=o- X explig[r-u(r)]

m &
Ce concept, appelé approximation de Takagi®’, correspond & des déplacements relatifs des
mailles les unes par rapport aux autres dus par exemple a des variations locales des
parameétres de maille. La symétrie du cristal devant étre conservée, cette approximation n’est

donc valable que pour de faibles déformations. On obtient alors :

F
E=Y = [ d'rQ(r)exp[~i Qrlexp|ig[r—u(r)]| (©)

En considérant la réflexion telle que g = h et en négligeant les termes constants 1’amplitude

diffusée devient alors :
E:j drQ (r)exp[—ihu(r)]exp(—iqr) %

puis il vient pour I’intensité :



1=E-E"=[[ & rd v Q(r)Q(r")exp|~ih[u(r) —u(r")|[exp[—igq(r—r")]
en posant Ar =r —r’ alors
I=J‘a’3 Ar-exp(—iqA r)fd3r'-Q(r’)Q(r'+A r)exp{—ih[u(r'+A r)—u(r')” 8).

Si la déformation relative e; = Ou;/Ox; est constante, c’est-a-dire si u(r) est une fonction
linéaire de r, alors les parameétres de maille sont modifiés de fagon homogene dans I’ensemble
de la couche. Ce type de déformations donne lieu simplement a un déplacement des pics de
diffraction. Dans le cas de champs de déformations aléatoirement distribuées (appelées
microdéformations ou encore déformations hétérogenes), le terme exp{-ih[u(r’+Ar) — u(r’)]}
doit étre remplacé par sa valeur moyenne effectuée sur toutes les configurations de défauts
possibles31 <exp{-ih[u(r’+Ar) — u(r’)]}>. Ce terme, appelé fonction de corrélation de paire
G(r’, Ar), donne lieu a la fois a une atténuation des pics de Bragg et a une diffusion diffuse
localisée autour de ceux-ci. Ce dernier effet est également connu comme 1’élargissement des
pics de Bragg dii aux microdéformations®*. Finalement un profil de déplacement non aléatoire
et non linéaire donnera lieu a un déplacement des pics ainsi qu’a une distribution asymétrique
de l’intensité diffractée. Ce type de profil asymétrique est couramment rencontré dans les
couches ¢épitaxiées en raison d’une relaxation inhomogeéne des contraintes épitaxiales

générées a I’interface. Ces aspects seront traités en détail dans le paragraphe 3 de ce chapitre.

Prenons le cas d’une couche contenant un grand nombre de défauts aléatoirement distribués,
alors la différence de déplacement u(r’+Ar) — u(r’) a deux positions r’ et r’+Ar, ne dépend
que de Ar. L’intensité diffractée devient alors :

I=[ &’ Ar{Q(Ar)xQ(=Ar)|(exp|~ih[u(Ar)—u(0)] )exp(-iq Ar) ).

Le terme V(Ar) = (XAr)*(X-Ar) est le volume de corrélation et représente I’effet de la taille
et de la forme du cristal. Il peut étre interprété géométriquement comme le volume commun
entre deux cristaux de forme (2 translatés I'un par rapport & I'autre de Ar >>. Cette
interprétation permet de calculer de facon géométrique, le volume de corrélation pour
différentes formes de cristaux et différentes valeurs de 1’angle ¢, angle azimutal entre le

faisceau de rayons X et le cristal.



Prenons a présent en compte la collimation du faisceau de rayons X. En effet, la plupart des
diffractomeétres de laboratoire présentent une tres faible résolution dans la direction normale
au plan de diffraction, définit par Ky et Ky, les vecteurs d’ondes incident et diffusé. Ainsi,
cette forte divergence axiale ¥ représentée dans la figure 1 entraine une intégration de

I’intensité diffractée selon ¥:

[=[dy-1(¥) (10)

figure 1 : divergence axiale du faisceau de rayons X.

Ceci revient a intégrer I’intensité diffractée selon ¢, dans I’espace réciproque™” :
[=Jdq 1(q,.9q,4q)

avec x, y et z les composantes du vecteur Ar. Par convention I’axe z du réseau réciproque est
choisi perpendiculairement a I’interface. Le plan (x,y) constitue donc le plan d’interface et y

est pris normal au plan de diffraction (x,z). L’intégration selon ¢, fait apparaitre la fonction

Sy) 3 .
5(J/):J‘ dqy'eXp(_iqyy) (11)
valant 1 pour y = 0 et 0 sinon. L’intensité diffractée devient :

1=[[ dxdz-V(x.,0,z){exp|~ih[u(x,0,2z)—u(0)]]),exp(—ig x)exp(—ig.z) (12)
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L’indice y indique que la moyenne doit étre réalisée sur tous les plans d’équation y = 0. Dans
le paragraphe suivant nous détaillerons le terme ¥(x,0,z). La moyenne <...> décrivant les

effets des déformations sera quant a elle traitée au paragraphe 3.

2. EFFET DE LA FORME, DE LA TAILLE ET DE LA

DISTRIBUTION EN TAILLE DES CRISTALLITES

Cette partie est destinée au calcul de la distribution bidimensionnelle d’intensité diffractée par
une couche épitaxiée a partir de son expression générale définie précédemment. Dans un
premier temps, nous allons détailler I’approche utilisée pour calculer le volume de corrélation
V(Ar). Les effet de la forme des cristaux et de leur orientation par rapport au faisceau de
rayons X sur la distribution d’intensité diffractée seront mis en évidence. Dans un second
temps, nous examinerons dans deux cas distincts 1’influence d’une distribution en taille des

cristallites sur la forme des nceuds du réseau réciproque.

2.1. Effet de la forme des cristallites

Afin de ne pas surcharger les formules, nous omettrons tout au long de ce paragraphe le terme
de déformations, ce qui n’affecte en rien les résultats obtenus. L’expression générale de

I’intensité diffractée devient alors :
I(q., qZ)ZI dxdzV(x,0,z)exp(—ig x)exp(—ig,z) (13)

2.1.1. Interprétation géométrique du volume de corrélation

Le volume de corrélation correspond au volume commun entre deux cristallites décalés de Ar.
Ceci est équivalent au « ghost concept » utilis¢ en diffraction sur poudres33. Dans un premier
temps, nous allons évaluer V(Ar) dans le cas simple d’une forme de cristallites
parallélépipédique (figure 2) de dimensions XxYxZ ayant les faces paralléles au plan de
diffraction. On obtient le résultat bien connu V(x,y,z) = (X-|x|)(Y-|y|)(Z-|z|). Lorsque y = 0,
I’intensité est alors proportionnelle a Y, et est donc proportionnelle au nombre de plans dans la
direction y. Dans le processus de diffraction, I’échantillon peut étre considéré comme divisé
en plans cristallins (x,z) diffractant de fagon incohérente les uns par rapport aux autres. Ce
phénoméne est analogue au modéle des colonnes rencontré en diffraction sur poudres®. En
diffraction sur poudres, Ar est nécessairement colinéaire a Q, alors que dans le cas présent Ar

est contenu dans le plan (x,z). L’intensité diffractée est alors obtenue en sommant toutes les

S11 -



intensités de tous les plans (x,z) contenus dans le volume de corrélation et ce, pour tous les
volumes de corrélation possibles (définis par les différents Ar). Dans le cas de cristallites
orientés différemment, ou présentant des formes autres que parallélépipédiques (figure 2), les

plans (x,z) constituant le volume de corrélation ont alors différentes tailles.

figure 2 : volume de corrélation pour des formes de cristallites parallélépipédiques (a) et cylindriques (b).

2.1.2. Volume de corrélation pour quelques formes simples

Les cristallites constitutifs des couches sont en général trés anisotropes. La description de leur
forme nécessite donc au minimum deux paramétres de dimensions : un pour la direction x, D,
et un pour la direction z, ¢. Ces deux parametres sont reliés entre eux par le facteur d’aspect, f,
tel que ¢ = f'D. Dans le cas ou la diffraction est cohérente dans 1’épaisseur de la couche, alors ¢
représente 1’épaisseur de celle-ci, sinon ¢ représente simplement la dimension moyenne des
cristallites dans le direction z. Le volume de corrélation d’un grand nombre de formes de
cristallites peut s’écrire comme un polyndme du troisieme degré agD3 + a2D2 + a1D + ay, les
coefficient a, étant fonction de la forme des cristallites, des coordonnées x,y,z et de
I’orientation azimutale (¢) des cristallites. Par exemple, pour des cristallites de forme
sphérique”’ et de diamétre D, a3 =7/ 6, ay =1 (x* + 22)1/2 /4,a;=0¢tag=m (x*+ 22)3/2 /12.
Considérons a présent des formes de cristallites prismatiques, ¢’est-a-dire telles que le plan de
base soit orthogonal aux faces verticales. Ce type de formes est souvent rencontré dans les

36,37,38,39,40

couches . Le facteur de forme s’écrit alors (Ax,y,z) = (Ax,y)x{XAz) et ainsi le

volume de corrélation devient

V(x,0,z)=V(x,0)xV(z) (14a)
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avec V(x,0) ’aire commune dans le plan de I’interface entre deux cristallites translatés de Ar.
On aboutit finalement au produit de deux polynémes*' :

Vi(x,0, Z)Z(szz-l-le-l-bo)(ch—l-co) (14b)

avece

(c1D+c0)={ (—|z|si |z| <t
0 sinon

ce qui correspond 4 la transformée de Fourier de ¢ sinc*(g. ¢ /2). Les coefficients b, dépendent
de I’angle azimutal ¢, de la forme des cristallites dans le plan (x,y) et de x. Nous avons
développé I’expression du volume de corrélation pour des parallélépipedes, des prismes
trigonaux et des prismes hexagonaux. Les expressions correspondantes des coefficients b, se
trouvent dans les tableaux 1, 2 et 3. Pour la forme hexagonale des développements peuvent
également étre trouvés dans la référence®. Les cartographies associées aux différentes formes
de cristallites sont calculées a partir de 1’équation (13). En principe, les bornes des intégrales
de I’équation (13) sont +oo. En fait le volume de corrélation tend vers 0 a partir de valeurs
particuliéres de x et z (ce qui se comprend aisément a partir de la figure 2). Pour des raisons
pratiques, nous avons donc choisi des bornes finies. Dans la direction normale a I’interface, la
borne est égale a 7, alors que dans le plan de I’interface la borne dépend a la fois de la taille
des cristallites et de ’angle ¢; elle sera notée kD (les valeurs de k sont données dans les

tableaux 1, 2 et 3).

dn] < /2 dn]> /2
by a a
by -x (a cos ¢+ sin ¢) x (arsin ¢+ cos ¢)
bo x° cos ¢ sin ¢ x° cos ¢sin ¢
¢ < atan () ¢>atan (o) | ¢<m-atan(a) | ¢>n-atan(a)
k 1/cos ¢ a /sin ¢ a/cos ¢ 1/sin ¢

tableau 1 : valeurs des coefficients b, et du paramétre k pour des parallélépipédes. La notation @[] signifie ¢

modulo 7. aest le rapport d’aspect dans le plan (x,y) : a = D,/D,.
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gn/3]1 < /6

g n/3]> n/6

by \/5/4

by _x sin (/2 — g[n/3])
bo 2 sin’(/2 — /3] A3
k V312 cosg[n/3])

J3/4

-x sin (1/6 + @[1/3])
X sind(n/6 + Jn3]) A3

cos (g[n/3] - m/6)

tableau 2 : valeurs des coefficients b, et du parameétre k pour des prismes trigonaux. La notation ¢ 7/3] signifie

¢ modulo 7/3.

x < D3 [(cos #n/3] + 3 sin gr/3])

x> D3 (cos g[n/3] + 3 sin gx/3])

by 3312

b -2xcosd| /3],

bo -3 {sin®g[n/3]-1/3)cos d 3]} /2

243
-x+3 (sing[n/3] + {3 cosd[n/3])

x2c0s¢[n/3](cos¢[7c/3]+\/g sin¢[7c/3])/\/g

dn/3]1 < /6 gn/3]> n/6

gn/3]1 < /6

gn/3]> n/6

ko \3/cos gn3] | 2cos(gn/31-n/6).

\/g/cos /3]

2cos(g[n/3]-1/6).

tableau 3 : valeurs des coefficients b, et du paramétre k pour des prismes hexagonaux. La notation ¢[ /3]

signifie ¢ modulo 7/3.
Des cartographies calculées pour les trois formes de cristallites de méme volume 20x20x20
nm’ et de méme hauteur sont représentées figure 3 pour ¢ = 0° et ¢ = 30°. Selon la direction
normale a I’interface (q), les franges d’épaisseur, ou franges d’interférences™, de la fonction
sinc’ sont clairement visibles et ne sont pas affectées par I’orientation azimutale. Selon I’autre
direction (g,), un réseau parfait de franges n’est observé que dans le cas des parallélépipedes
lorsque ¢ = 0° (c’est-a-dire lorsque les faces des parallélépipédes sont paralléles au plan de
diffraction). Pour toutes les autres orientations ou formes de cristallites, la structure des
franges est profondément affectée par la variation de taille des plans (x,z). Ceci est dii au fait
que lorsque les faces des cristallites ne sont plus paralléles a la direction du faisceau de rayons

X, il apparait une distribution en taille des plans dans le plan (x,y). Les franges suivant g, sont

- 14 -



encore visibles dans le cas des prismes hexagonaux lorsque ¢ = 0°, mais sont complétement
absentes dans les autres cas. Ceci montre que I’amortissement, voire la disparition des franges
d’interférences n’a pas obligatoirement pour origine un désordre de réseau ou des fluctuations
en taille de cristallites, mais peut étre simplement due a la forme de ceux-ci ou a leur

orientation par rapport au faisceau de rayons X.

(@) (b)

02 g (A 02 -02 g @A) 02 -02 g @A) 02

figure 3 : cartographies de l’espace réciproque calculées pour différentes orientations et formes de cristallites
de méme volume (20x20x20 nm’) et de méme hauteur. Parallélépipédes pour ¢ = 0° (a) et ¢ = 30° (d), prismes
trigonaux pour ¢ = 0° (b) et ¢ = 30° (e), prismes hexagonaux pour ¢ = 0° (c) et ¢ = 30° (f). L’insert dans
chaque figure représente [’orientation dans le plan de l’interface des cristallites par rapport au faisceau de

rayons X (pointillés).

Expérimentalement cependant, les cartographies de 1’espace réciproque ne présentent pas
autant de franges, ceci peut étre attribu¢ en particulier a des fluctuations des dimensions des

cristallites au sein de la couche.
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2.2. Effet des fluctuations de taille des cristallites

2.2.1. Volume de corrélation moyen

Lorsque la taille des domaines dans lesquels la diffraction est cohérente varie, I’intensité
diffractée totale résulte de la somme des intensités correspondant a chaque domaine. Ceci
s’exprime de la fagon suivante :
kD /D
I(qx,qz)ZTdD-p(D)f _[ dxdz-V(x,O,z)exp(—iqxx)exp(—iqzz)
0 ~kD ~/D (15)
avec p(D) la fonction de distribution de la taille (D) des cristallites. Changeons a présent

I’ordre d’intégration afin de faire apparaitre le volume de corrélation moyen <V(x,0,z)> :

0 0

I(q., qz):__[;_oo dxdz-<V(x ,0, z)>exp(—iqxx)exp(—iqzz)

(16a)

avee

<V(x,0,z)>=T dD-p(D)V(x,0,z)
b, (16b)

L’équation (16) est équivalente a I’équation (13). Elle peut étre interprétée qualitativement de
la fagon suivante : pour un vecteur Ar donné (pour (x,z) donné), I’intensité totale est la somme
des intensités correspondants aux plans (x,z) contenus dans le volume de corrélation, mais
contrairement a I’équation (13) ou cette somme n’est réalisée que pour un cristallite, cette fois
les plans (x,z) de plusieurs cristallites sont pris en compte. Remarquons qu’un cristallite de
dimension D ou ¢, respectivement inférieurs a x/k ou z/f ne peut pas contenir le plan (x,z).
Prenons le cas du parallélépipéde de dimensions kD < x, il ne peut pas contenir le plan (x,z)
méme si ¢ > z. Ainsi nous définissons la borne inférieure de I’équation (16b) telle que Dpin =
max(x/k, z/f). Alors, a partir de 1’équation (14b) définissant le volume de corrélation comme
un produit de deux polynomes, on peut écrire le volume de corrélation moyen :
<V(x,0,z)>=ian [ ap-p(D)D"

n=0 D (17)
L’intégrale précédente peut étre évaluée analytiquement dans plusieurs cas. Deux types de
fonctions sont couramment utilisés pour caractériser la distribution en taille des cristallites
dans les couches d’oxydes épitaxiés™ : la distribution normale pn(D) et la distribution
lognormale p;n(D). La distribution normale de moyenne u et d’écart-type o s’écrit :

e

pN(D)— \/EO' CXp
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La distribution lognormale s’écrit :

2
N V21 Do 2 o

avec 1= exp(n + oin” /12) et 6% = 1 [exp(oin’) — 1].

LN

2.2.2. Fluctuations de taille a facteur d’aspect f constant

Dans le cas ou la taille des cristallites est trés faible, de I’ordre de quelques A a quelques nm,
la croissance, et donc la forme des cristallites est principalement contrdlée par les propriétés
cristallographiques du systeme dans lequel ils cristallisent, en favorisant par exemple
I’apparition de facettes correspondant a des plans cristallographiques de faible énergie. Dans
ce cas, les dimensions des cristaux parallélement et perpendiculairement a 1’interface ne sont
autorisées a fluctuer que dans la mesure ou les angles entre les facettes sont conservés. Ce cas
correspond notamment au premier stade de la croissance de couches réalisées par voie
physique et il se caractérise alors par ’action d’une distribution en taille unique agissant a la
fois selon x et z. Il peut ainsi étre intéressant de considérer cette situation. A partir des

considérations précédentes on pose f'= t/D = cste. Dans le cas de la distribution normale, on

obtient :
D, —H
V(x,0,z)= ierfc( \"F [ +3ucr)+a (u2+02)+a1u+a0]
20
1D —u\
+- 2 exp| —— | —2— [a3(D2A +uD +u2+202)+a2(D A +u)+al]
27T 2 O_ min min min (18)
Dans le cas d’une distribution lognormale il vient :
2 2
o InD  —u
V(x,0,z2))= Za exp| np +n’— |erfc min___ LN =
2n 0 2 \/EO-LN (19)

Une équation similaire existe dans le domaine de la diffraction sur poudres™

Pour un écart-type otel que o< D/3 (qui correspond au plus grand écart-type possible pour la
loi normale évitant 1’occurrence de tailles négatives), 1’asymétrie de la distribution
lognormale est trés peu prononcée (figure 4) de sorte que les résultats obtenus pour une
distribution normale et lognormale sont équivalents. Nous ne montrerons donc que les

cartographies calculées dans le second cas.
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—_ - o=w/12
a 0154
Z 1 o=p/6
'i_l 0.10 4
o=p/4

0 10 20 30 40 30 60
D(nm)

figure 4 : évolution d’une distribution en taille lognormale de cristallites, de dimension moyenne y = 20 nm, en

fonction de [’écart-type o.

=0 c=D/12 i I

-0.1 @AY 0l 01 g @AH 01 01 gAY 0l

figure 5 : cartographies calculées pour des tailles de cristallites parallélépipédiques (a facteur d’aspect f

constant) distribuées de facon lognormale autour de la valeur moyenne p = 20 nm pour un écart-type croissant.

Par ailleurs, les effets de distribution en taille sont plus facilement identifiables pour les
formes parallélépipédiques, nous n’illustrerons par conséquent ces effets que dans ce cas
précis, des effets similaires étant observés pour les prismes hexagonaux et trigonaux”'. Des
cartographies calculées pour une distribution lognormale avec un écart-type croissant sont
reportées figure 5. On remarque que lorsque I’écart-type augmente, les franges d’épaisseurs
s’¢largissent selon la direction radiale par rapport au centre du nceud. Ceci est dii au fait que

les dimensions des cristallites varient de fagon homothétique. Ce phénoméne est d’autant plus
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accentué que 1’on s’¢loigne du centre du nceud, de telle sorte que les franges d’ordres élevés

sont complétement atténuées pour des €cart-types supérieurs ou €gaux a o= D/6.

2.2.3. Fluctuations de taille a facteur d’aspect f variable

I1 existe des cas ou le modele développé précédemment avec une seule distribution en taille
est insuffisant pour décrire la microstructure des couches épitaxiées. C’est par exemple le cas
des couches soumises a des recuits apres dépot. Cette situation correspond bien au cas des
couches réalisées par voie sol-gel ou la croissance paralléelement et perpendiculairement au
plan d’interface résulte de deux mécanismes différents et indépendants®. Pour de telles
couches, le facteur d’aspect f est variable et deux distributions en taille sont nécessaires pour
décrire correctement la morphologie des cristallites constituant la couche. Ainsi, une
intégration suivant ¢ doit étre ajoutée a 1’équation (15) afin de faire intervenir une distribution

en taille des cristallites suivant z :

w00

I(q., qz):_r f dxdz~<V(x ,O)><V(z)>exp(—iqxx)exp(—iqzz)

— 00 —00

(20a)
avec
WV (x.0))=[ dD-p(D)V (x,0)
xlk (20b)
Wi(z)=f de-p()v(z)
z (20¢)

Nous avons résolu analytiquement les équations (20b) et (20c). On obtient dans le cas d’une

distribution normale :

(21a)

21b)
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et dans le cas d’une distribution lognormale :

2 2 2
< >_lzb expln u i 9p, 1N erfe lanin_uD,LN_nO-D,LN
2 il D,LN 2 \/EO—D,LN
<V( )> IIZ 2Uz2 N | orfe InD . in M N nO_f LN
z))== ) c exp|nu + — |erfc -
2,5 " P o \/Eo-t,LN

(22a)

(22b)

Dans les équations (21) et (22), & et o; sont les moyennes et écart-types des distributions des

parametres D ou ¢. Les cartographies calculées correspondantes sont représentées figure 6. Il

est évident d’apres cette figure que la structure des franges d’interférences est profondément

affectée par I’action simultanée de deux distributions en taille agissant indépendamment selon

x et z. Les dimensions des cristallites ne varient plus de fagon homothétique et ainsi, les

franges sont élargies parallélement aux directions ¢, et g. figure 6(a,b,c). Ce phénoméne est

d’autant plus visible que 1’on s’¢loigne du centre du nceud. Sur les figures 6(d,e,f) sont

représentées les cartographies calculées pour une distribution en taille agissant uniquement

suivant x, on remarque que le réseau de franges suivant g, est affecté, et ceci d’autant plus que

op augmente. Sur les figures 6(g,h,1), seule une distribution en taille suivant z est considérée,

les franges subissent alors une atténuation selon ¢, d’autant plus forte que o; est important.

=17

(b) GDZGt =D/ 12

-01 qx (A-l)
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figure 6 : cartographies calculées pour des tailles de cristallites parallélépipediques (a facteur d’aspect f

variable) distribuées de facon lognormale suivant x et z (a, b, c), suivant x uniquement (d, e, f) et suivant z

uniquement (g, h, i) autour des dimensions moyennes i, t = 20 nm.

Le premier cas (figure 6 d,e,f) peut s’avérer particulierement utile puisque les cartographies

réelles présentent assez souvent des franges d’interférences prononcées suivant g., alors
qu’elles sont quasiment absentes dans 1’autre direction.

3. EFFET DES DEFORMATIONS

Les couches réelles ne présentent pas uniquement une (ou des) distribution(s) en taille et en

forme de cristallites, mais également des distorsions de réseau. Ce paragraphe est consacré a
I’analyse de la fonction de corrélation de paire :

G(A r)=<exp[—ih[u(A r)—u(O)H>

intervenant dans 1’expression de I’intensité diffractée :
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1:_[ d*Ar-(V(Ar))G(Ar)exp(—iqAr)

A T’aide d’un développement de Taylor au premier ordre de la différence des déplacements
u(Ar)-u(0), on peut faire apparaitre les termes e; du tenseur des déformations (rappelons que
les composantes contenant y sont absentes car y = 0 du fait de la divergence suivant g,) :

e x+te z
XX pvA

u(x,z)—u(0,0)=

e x+te_z
zX Y44

Alors, en faisant I’hypothése que les différents €¢léments du tenseur sont aléatoirement
distribués et statistiquement indépendants, et en rassemblant les éléments non-diagonaux de la

fagon suivante :

CxZ:E(exz+e )Z%(@xz—l-é e_+e_+6 ezx)
leamen) =5 (eroe e, —de,

(ou de; sont les écarts aux déformations moyennes e ;) la fonction de corrélation s’€crit :

<exp{—ih[u(A r)—u(0)H>=<exp(—ihxexxx)><exp(—ihzezzz)>
<exp[—isz(hxz+hZx)]><exp[—inz(hxz—hzx)]> (23)
La moyenne <exp{-ih[u(Ar) — u(0)]}> est souvent réalisée en supposant une distribution
gaussienne de la distribution des déplacements (en conséquence de 1’application du théoréme
central limite). Cependant la distribution gaussienne n’est pas applicable dans certains cas, par
exemple dans le cas de dislocations d’interface donnant lieu a des profils de diffraction
caractérisés par un comportement asymptotique en loi de puissance’. Dans le cadre du
théoréme central limite généralis¢’’, la somme de variables aléatoires identiquement
distribuées converge vers une distribution Lévy-stable. Les fonctions Lévy-stables permettent
de décrire une plus grande variété de distributions des déformations et peuvent ainsi mieux
rendre compte des profils de diffraction rencontrés en pratique*. Elles sont généralement
définies par leur fonction caractéristique <exp(-ihr)> ou 4 et r sont les variables de 1’espace
réciproque et direct, respectivement. Pour des distributions Lévy-stables symétriques, on

obtient :
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<exp( —ihr )> =exp(—iph )exp(—l o |h |y)
2 (24)

ou i € ]-o, oo est le mode de la distribution, o € [0, oo est la largeur caractéristique (par
exemple 1’écart-type pour la distribution gaussienne, ou la largeur a mi-hauteur pour la
distribution lorentzienne), et ¥ € ]0, 2] est un parametre caractérisant la forme de la
distribution (il vaut 2 pour un comportement gaussien et 1 pour un comportement lorentzien,

par exemple). A partir des définitions précédentes, on peut écrire :

G(x,0, z)=exp[—i[éxxhxx +e_h, z+(_fxz(hxz+hzx)+I_€xz(hxz—hzx)”

Xexp[—l[eﬁhxx |y+eiz|hzz|y]+eif)y’hxz+hzx ’y+e$)y ‘hxz—hzx‘y
2 | s

©

O et g, ®

On fait alors apparaitre les éléments du tenseur des déformations hétérogenes ¢&;. &,
correspondent aux éléments symétriques et anti-symétriques du tenseur. Ils représentent

respectivement des effets de cisaillements hétérogénes et de rotations hétérogenes (ce dernier

est également appelé mosaicité). De fagon analogue, C.et R, correspondent aux éléments
symétriques et anti-symétriques du tenseur des déformations homogenes. Ils représentent des

effets de cisaillements et de rotations homogeénes.

Lors de I’établissement des équations de I’intensité diffractée pour des couches présentant des
fluctuations de taille et de forme des cristallites, deux hypothéses sont faites. Tout d’abord
une homogénéité tri-dimensionnelle est nécessaire pour pouvoir écrire 1’intensité diffractée
comme la transformée de Fourier du produit de deux termes (I’un contenant 1’information de
taille et de forme des cristallites et 1’autre décrivant les déformations de réseaux). Ensuite la
fonction de corrélation G(x,0,z) doit étre indépendante de la taille des cristallites sans quoi on
ne peut pas exprimer les fluctuations de taille des cristallites sans tenir compte du terme
G(x,0,z) comme nous I’avons fait dans le paragraphe précédent. La premiére hypothése
implique I’existence d’une distribution aléatoire de défauts dans la couche. Plusieurs mode¢les
satisfaisant cette condition ont été développés pour des inclusions, des boucles de dislocations
ou encore des fautes d’empilements’’. Pour ces catégories de défauts, on peut
raisonnablement penser que la seconde hypothése reste valide tant que la dimension du défaut
est largement inférieure a la dimension des cristallites”’. Cependant, le probléme de
I’homogeénéité tri-dimensionnelle des couches se pose dans le cas de dislocations d’interface.

Dans un tel cas, les couches ne sont statistiquement homogenes que dans le plan de
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I’interface. De plus, les champs de déformations associés dépendent fortement de 1’épaisseur
des couches™. Les équations précédentes ne peuvent donc pas étre appliquées dans ce cas

particulier. Nous traiterons ce cas en détail dans le chapitre 3.

3.1. Effet des déformations homogénes

3.1.1. Etat de contrainte biaxial

Lorsque I’on dépose une couche sur un substrat de paramétre de maille différent de celui de la
couche, celle-ci se retrouve déformée de fagon biaxiale tant que son épaisseur ne dépasse une
valeur critique 7.. Au-dela de 7., I’énergie élastique devient assez importante pour engendrer la
formation de dislocations d’interface ou tout autre défaut capable de relaxer 1’énergie

g i 48,49
¢lastique™

. Les parametres de maille de la couche dans le plan de I’interface (a,) et dans la
direction normale (a.) tendent alors vers le paramétre de maille du matériau massif

correspondant a;”.

Pour une orientation (001) d’une couche de symétrie cubique, la relation contrainte-

déformation peut s’écrire" :

. 1 n G, 0 0 0 e
T, ¢, ¢, €, O 0 0 e,
0 (= ¢, ¢, ¢, 0 0 0 [
0 0 0 0 ¢, © 0 1lo
0 0 0 0 o C, 0[O0
O 1o o o o o c,l|O0
(26)

avec Cj les constantes d’élasticité du matériau de la couche. o.. = 0 provient de la nécessité

d’avoir des surfaces libres de contrainte, ainsi :

27)

" Les tenseurs des contraintes et des déformations sont symétrisés (e ; = e ; et o; = ;) ils peuvent alors se
réduire dans la notation de Voigt a des matrices (6x1) ; de la méme fagon le tenseur des constantes élastiques

(Cy) devient une matrice (6x6).
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Posons e, = Eyy, alors le ratio de la déformation verticale e ., et de la déformation latérale

e ., est le coefficient de Poisson biaxialso, il est constant et dépend du matériau selon :

xx 11 (28)

3.1.2. Relaxation des contraintes

L’¢état de déformations des couches peut étre obtenu de fagon simple a partir des cartographies
de I’espace réciproque. Ainsi, une procédure de mesures des parametres de maille contraints
des couches ainsi que des taux de relaxation des contraintes associés a été mise en place au
cours de ce travail. Celle-ci sera mise en ceuvre dans les chapitres 3 et 4. Auparavant,

attachons-nous a en exposer les principes.

Le désaccord paramétrique entre un substrat de paramétre de maille a; et une couche

i . . : " R
caractérisée par le paramétre de maille du massif correspondant a;™ est donné par™ :

% (29)

Espace direct Espace réciproque
J a’.4 q, ou [00L]
®5 Couche 1 —
ouche 3 /
b ~1

[«

Subistrdt

*
aST >« a*s & a.

- & ou [HOO
s =T 3 ou [HOO]

figure 7 : représentation dans les espaces direct et réciproque du cas d’une interface cohérente pour a,"<a.

" Le désaccord paramétrique (a;,”’ — ay)/a; souvent utilisé dans le domaine des semi-conducteurs ne correspond
pas a une déformation, contrairement & €, définie dans 1’équation (29). Cependant, lorsque a, = a,”, ces deux

expressions deviennent équivalentes au signe pres.
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Lorsque la couche est compleétement contrainte sur le substrat, 1’interface est dite cohérente.
Les réseaux cristallins de la couche et du substrat sont continus a travers 1’interface dans
I’espace direct, ce qui donne lieu dans 1’espace réciproque a un alignement des nceuds

asymétriques de la couche et du substrat suivant la direction ¢ (figure 7).

A partir d’une certaine épaisseur déposée, la couche subit une relaxation des contraintes. A
I’aide des définitions des parametres de maille contraints a, et a., il est alors possible
d’exprimer le taux de relaxation mécanique (ou biaxiale) R,, et le paramétre de maille libre de

contrainte associé a, (qui s’obtient a partir de I’équation 28) :

_a.—a

" oa,—a, (30a)
_a, +v2ax

=

On constate d’apres les équations (30a) et (30b) que la seule mesure de a. ne suffit pas a
quantifier la relaxation mécanique R,. En effet, si a, # a;,th, il est alors nécessaire de mesurer
¢galement le paramétre de maille a, afin de déterminer simultanément R,, et a,. Pour des
réflexions symétriques (les plans correspondant sont parall¢les a I’interface de telle sorte que
le vecteur de diffusion soit colinéaire a z), seul le paramétre de maille a, est accessible. Il est
par conséquent nécessaire de cartographier des réflexions asymétriques (les plans

correspondant sont inclinés par rapport a I’interface) afin d’obtenir a la fois a, et a. (figure 8).

. (@ Sphére d’Ewald\  (b)
Sphére d’Ewald  z z
A

............................ AN /q
20 ..'A'-‘A.‘

K0 “

o

( )20- f"

%— Plans diffractants

figure 8 : sections du réseau réciproque, vecteur de diffusion Q associé a une réflexion symétrique (a) et

asymétrique (b).
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Lorsque la couche est complétement contrainte, a, = a, tel que R, = 0. Pour une relaxation
totale des contraintes, a, = a, tel que R, = 1, les nceuds asymétriques de la couche et du
substrat s’alignent suivant la direction du vecteur de diffusion Q (figure 9). L’interface est

alors dite semi-cohérente.

Espace direct Espace réciproque
%
_.th a AqZ
a,=a", , T
> A | )
K
—aqth
a,=a™ :E l
Y *
a*s ‘a z
> x s G
a S

figure 9 : représentation dans les espaces direct et réciproque d’'une interface semi-cohérente dans le cas d’une

. .o h
relaxation purement biaxiale avec a,"<as.

Une relaxation des contraintes d’origine mécanique, comme c’est le cas lors de la formation
de dislocations d’interface, se traduit dans I’espace réciproque par une variation des
coordonnées (Q,, O.) du nceud asymétrique de la couche en sens opposés et donc par un
déplacement de celui-ci suivant la ligne de relaxation biaxiale (figure 10). Cette ligne joint les
points correspondant aux positions du nceud de la couche pour une relaxation nulle (R,, = 0) et
une relaxation totale (R,, = 1) >'. Elle définit un des cotés du triangle de relaxation (figure 10),
celui-ci se composant du nceud asymétrique du substrat, du nceud asymétrique de la couche
pour une relaxation nulle et du nceud asymétrique de la couche pour une relaxation totale.

Cependant, il existe des cas ou la relaxation d’origine mécanique n’est pas la seule
contribution a la relaxation globale des contraintes au sein de la couche. On trouve en effet
d’autres mécanismes de relaxation, ayant une origine chimique, c’est le cas notamment d’une
interdiffusion entre le substrat et la couche quand ceux-ci sont susceptibles de former une
solution solide a I’interface®®. Alors, I’évolution des paramétres de maille a, et a. lorsque ¢
augmente n’est plus seulement gouvernée par 1’état de contrainte biaxial mais aussi par le
changement du parametre de maille libre de contrainte a;. Dans ce cas, les coordonnées (O,
0:) du nceud de la couche varient dans le méme sens ce qui se traduit par un déplacement de

celui-ci suivant la ligne de relaxation isostatique (joignant le nceud de la couche au nceud du
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substrat) (figure 10). Le taux de relaxation chimique (ou isostatique) s’exprime de la fagon

suivante :
a—a"
)
Rc_ a—a"
.—a, (30¢)
AQ R, =0
‘p‘b‘
N R
-\00 -"‘ qz

-- Lignes de relaxation
biaxiale

‘s
anb 11B]SOST UOIBXB[Y

- Lignes de relaxation
isostatique

figure 10 : triangle de relaxation, les fleches indiquent le déplacement du neeud de la couche lors d 'une

relaxation biaxiale pure ou d 'une relaxation isostatique pure.

Ce parameétre apparait comme une réduction du désaccord paramétrique dii au changement du
paramétre de maille libre de contrainte a,. En effet, lorsque a, = ab’h alors R, = 0, et lorsque a,
= a, alors R, = 1 et le désaccord paramétrique ¢, tend vers 0. Ceci donne lieu dans 1’espace
réciproque a une superposition des nceuds du substrat et de la couche. Finalement, a partir des
définitions précédentes (équations (29) et (30)), nous formulons I’état de déformation de la

couche en fonction de R, et R, :

e=e,(1-R)(1-R ) 31)

3.1.3. Gradients de déformations

Les mécanismes de relaxation biaxiale et isostatique donnent souvent lieu a des gradients de
déformations au sein de la couche dans la direction normale a I’interface. Les gradients
d’origine mécanique comme ceux d’origine chimique se caractérisent par des fluctuations des
parametres de maille au sein de la couche et induisent des élargissements des nceuds de la

couche. Pour les réflexions symétriques, seul le parameétre de maille a, étant accessible, les
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nceuds associés présenteront un élargissement suivant la direction ¢. a la fois pour un gradient
d’origine mécanique et pour un gradient d’origine chimique. Néanmoins, les directions
d’¢largissement différent pour ces deux types de gradients lorsque 1’on considére des
réflexions asymétriques. En effet, a composition chimique constante, un gradient de
relaxation biaxiale entraine un ¢élargissement des nceuds le long de leur ligne de relaxation
biaxiale. Par contre, a déformation constante, un gradient de composition chimique se
caractérise par un ¢élargissement des nceuds le long de leur ligne de relaxation isostatique
(figure 10). La cartographie des nceuds asymétriques permet ainsi de dissocier la relaxation

biaxiale de la relaxation isostatique des contraintes a 1’aide des équations précédentes.

3.2. Effet des déformations hétérogénes

Ce paragraphe est consacré au développement de la fonction de corrélation de paire G(x,0,z)
selon une approche phénoménologique. De plus, deux cas particuliers d’une grande
importance pour les couches épitaxiées seront traités. Le premier est celui de champs de
déformations confinées au sein des couches et donnant lieu a des profils ¢, a deux
composantes. Le second correspond au cas des gradients de déformations se traduisant par

I’occurrence d’une asymétrie plus ou moins exacerbée des profils g..

3.2.1. Les distributions Lévy-stables

Comme nous I’avons vu au cours du paragraphe 2, la description des déformations
développée dans ce travail est basée sur une approche statistique originale des champs de
déformations par I’intermédiaire des distributions Lévy-stables*. Ce paragraphe est dédié a la

description de ces distributions ainsi qu’a I’illustration de quelques unes de leurs applications.

3

Les distributions Lévy-stables, d’abord introduites par Lévy™ apparaissent dans le contexte

du théoréme central limite généralis¢*’>*

, selon lequel, la somme de variables aléatoires
identiquement distribuées converge vers une distribution Lévy-stable. Ces distributions
capables de décrire des fonctions avec un comportement asymptotique en loi de puissance ont
ainsi suscité un intérét particulier dans de nombreuses disciplines, comme en économie™°
par exemple. Il a en effet ét¢ observé que les marchés financiers traversent des crises parfois
dites cycliques. L’observation de leur fréquence montre surtout qu’elles sont plus nombreuses
et plus violentes que ne le laisserait supposer une modé¢lisation de type gaussienne.
Mandelbrot”” propose de dire qu’elles obéissent a un « hasard sauvage ». Cette observation

peut étre transposée au domaine des sciences de la terre avec 1’étude des phénomenes naturels
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comme les crues, les tremblements de terre ou les cyclones58, ou encore au domaine des

. . 59 . \ . .
sciences sociales” et bien entendu a de nombreux domaines de la physique avec

60,61 ot la diffusion anomale®?. L’utilisation des

I’astronomie’’, la mécanique des fluides
distributions Lévy-stables se justifie également dans le domaine des couches épitaxiées ou la
distribution gaussienne est incapable de rendre compte de nombreux cas réels pour lesquels
les profils de diffraction se caractérisent par un comportement asymptotique en loi de

puissance. Elles permettent ainsi de décrire avec plus de justesse les propriétés statistiques des

, : . o 41,44,63
champs de déformations au sein des couches epitaxi¢es d’oxydes™ "".

Il n’existe pas de formule générale décrivant les distributions Lévy-stables, L, ,. Elles sont

définies par leur fonction caractéristique :
Zy'n(h):J‘dX'LY‘n(x)GXp(—l‘hx) (32)

. . L. . . . . , 64 oye ..
Il existe plusieurs paramétrisations des distributions Lévy-stables™, nous utiliserons ici la

parametrisation O :

lniy,n(h)z—iuoh—vy‘hr/[l—inﬁwy(h)]

(33)
avec wy(h) = tan (my2)[Mh|'7-1] si y#1 et wy(h) = (2/m)In(wA|) st y= 1. Quatre parametres
sont nécessaires pour décrire complétement une distribution Lévy-stable : 1’ e]-00,00[ est le
paramétre de position, ve]0,0[ est le paramétre de largeur, y<]0,2] est le paramétre décrivant
la forme, et ne[-1,1] est le paramétre d’asymétrie de la distribution. Les paramétres yet 7
déterminent complétement la forme de la distribution. Lorsque 7 =0, la distribution est
symétrique, alors que lorsque 7> 0 (respectivement < 0), la distribution « traine » a droite
(respectivement a gauche). Citons quelques cas particuliers, = 2 correspond a la distribution
gaussienne, ¥ = 1 et 7=0 correspond a la distribution lorentzienne, y = 3/2 et =0
correspond 4 la distribution de Holstmark®’, et = 3/2 et n=1 correspond a la distribution de
Lévy*’. De plus, pour de trés faibles valeurs de  la distribution Lévy-stable approxime trés
bien la distribution lognormale®. L’influence des paramétres yet 7 sur la forme de la

distribution est montrée sur la figure 11.
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X

Goure 11 : (a) influence du paramétre v sur la distribution Lévy-stable avec v=1, i’ =0, n =0, influence
g p Y y M n

du paramétre navec v=1, i =0et y=1.

Afin de donner au paramétre de largeur v une forme plus familiére on pose v= o/(2"),
o correspondant a 1’écart-type de la fonction gaussienne (lorsque y = 2) et & la largeur a mi-
hauteur de la distribution lorentzienne (lorsque y = 1 et 77=0). Nous nous référerons par la
suite a ce paramétre comme a la largeur caractéristique de la distribution Lévy-stable. Nous

pouvons alors donner 1’expression suivante a la fonction de corrélation de paire :

1
—ihe,x ;)= —ip’( )= o¥(x, z) ) |1 =i Y(hi)]
<exp i e_x_> exp[ in (x 5o (x | H inw ] .

Avec £ et o la moyenne et la largeur caractéristique de la distribution des déformations, et X
= x ou z. Finalement dans le cas d’une distribution symétrique (7 = 0) 1’équation (34) est
équivalente a 1’équation (24) et on retrouve 1’équation 25 :
G(x,0,z )=exp[—i[éwhxx +e_h_z +€X2(hxz +h_ x)+72xz(hxz ~h_ x )”
Xexp[—%[eix|hxx|y+efz|hzz|y}+ef§)y ‘hxz+h2x|y +e(xf)y |hxz—hzx|y]
(25)
Notons que dans I’équation (25) le parametre de forme y peut €tre différent d’un terme a

I’autre.
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3.2.2. Effet des déformations hétérogenes de tension/compression

Prenons par exemple un nceud asymétrique d’indices de Miller H = 2 et L = 4, avec h, =
2nH/ay, h, = 2nl/a., soumis a des déformations hétérogenes &, et &... L’effet de ces ¢léments

du tenseur des déformations hétérogeénes est représenté figure 12.

(b)

0.2 o A1) 02 -02 g (A1) 02
figure 12 : effet de &, (a) et & (b) sur le nceud asymétrique (204).

On constate sur cette figure que les distorsions de réseau &, et &, ont uniquement pour effet
d’¢étirer la distribution des franges selon g, et g. respectivement. Ceci était attendu puisque ces
deux types de déformations, correspondant a un désordre d’allongement dans la direction de
I’interface et dans la direction normale, agissent respectivement sur les composantes 4, et /.

d’apres I’équation (25).

3.2.3. Effet du cisaillement et de la rotation

En considérant toujours le nceud asymétrique (204), appliquons a présent un désordre de

© et de rotation gxz(R)

cisaillement &, au réseau cristallin. On constate figure 13 que ces deux
types de désordre entrainent un allongement du nceud (204) dans deux directions symétriques
par rapport a l’axe ¢.. Ces deux comportements s’expliquent aisément a 1’aide de la
schématisation des déformations subies par le nceud (204) lorsque le réseau est soumis a

chacun de ces effets (figure 14).
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0.2 . A1) 02 -02 A1) 02
figure 13 : effet de . (a) et de &.™ (b) sur le neeud asymétrique (204).

(2) (b)
€0 e®_
L B

i i5S T
A ., [
BESm g tar
L 1] /] /

Ax

figure 14 : schémas des désordres de cisaillement (a) et de rotation (b) de réseau (origine du réseau réciproque

en bas a gauche).

3.2.4. Confinement des déformations

Dans cette partie nous allons discuter de la répartition spatiale de la distribution des
déformations dans un cas particulier : celui ou les défauts aléatoirement distribués dans la
couche donnent lieu & des champs de déformations confinées. Cette approche décrivant les
propriétés spatiales des champs de déformations ne repose pas sur une description des défauts
mais plutdt sur une description phénoménologique des champs de déformations. Ainsi,
aucune hypothése sur la nature des défauts en présence n’est nécessaire ce qui peut s’avérer
trés utile dans le cas des couches d’oxydes ou la microstructure est souvent complexe.
L’utilisation de cette approche nous permet de rendre compte d’une forme particuliére de
profils g, observés pour des réflexions symétriques telles que h = (0,0,4,) et se caractérisant
par la superposition d’une composante étroite de Bragg et d’une composante large de
diffusion diffuse. Ce type de profils a souvent été rencontré durant les dix derniéres années
dans les couches d’oxydes (CeO, 66’67’68, Y,0; 69, YBa,Cu;0, 70, Pb(Zr,Ti)Os 71, Zn0O 72,
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SrBi,Nb,Og 34, 710, 44), dans les couches d’arséniures (ErAs 73,74,75 , super-réseaux
AlAs/GaAs °), dans les couches de nitrures (GaN ""7*, AIN ”), dans les métaux (Au *, Co
81, super-réseaux Co/Pt 82 , Nb 8 ) et dans les couches de métaux de terre-rares™*. Ces profils a
deux composantes peuvent étre décrits de la fagon suivante a 1’aide de la théorie développée
par Krivoglaz’'. La composante cohérente de Bragg provient de I’ordre cristallin & longue
distance dans la partie « parfaite » du cristal, alors que la diffusion diffuse provient des
distorsions locales du réseau cristallin. Un modéle phénoménologique rendant compte de ces
profils & deux composantes a été introduit par Miceli et al.”*”. En considérant une
distribution gaussienne de la distribution des déformations, ils font intervenir un parameétre
phénoménologique, &, appelé la longueur de corrélation. Ils établissent que lorsque x >> £ les
déplacements sont décorrélés (les déformations diminuent) tels que &= &/x, ce qui donne lieu
au pic de Bragg, avec & représentant le niveau de désordre maximal au sein de la couche. Par
contre, lorsque x << £ les déplacements sont corrélés (les déformations sont constantes) tels
que €= &, ce qui donne lieu a la diffusion diffuse. A partir des considérations apportées par
Miceli, nous proposons de donner une forme a la fonction &(x) telle qu’elle permette de rendre
compte des profils a deux composantes, c’est a dire qu’elle doit présenter un comportement
constant pour x << & et un comportement décroissant pour x >> & Le type de fonctions
pouvant satisfaire ces conditions a été introduit initialement pour décrire la rugosité des

surfaces®"*. Nous suggérons la forme suivante :

e(x)Z%E 1 —exp —(%)”W w}

(35)
avec w déterminant la largeur du régime de transition entre la zone corrélée et la zone
décorrélée (figure 15). Cette fonction satisfait les conditions précédentes puisque les
déformations sont constantes pour x << & (et H = 1) et valent &, alors qu’elles décroissent
pour x >> &(et H = 1) selon g&/x. L’exposant H dépend de la nature du désordre, lorsque

H # 1 la réponse du matériau a la présence de défauts est non linéaire dans le régime corrélé :

H-1
0
g
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figure 15 : déformations hétérogenes ¢ en fonction de x pour différentes valeurs de w, en posant H = 1,

E=10004 et 55=10".

Finalement, pour des distributions Lévy-stables symétriques, I’intensité diffractée suivant g,
pour une réflexion symétrique (0,0,4,) devient :
— 1 Y Y Y H >
[(qx)—_r dx-V(x,0)exp|——€ (x)h’x exp[—z (qx+exz hz)x]
2 (36)
I1 est a présent aisé de développer 1’expression de ’intensité cohérente a 1’aide de la condition
x>> &

1.(g,)=R[ dv-V (x.0)exp|~i[q,+e_h.)x| (37)

avec R = exp[-£oh.”/2] le facteur de Debye-Waller statique. L’équation (37) montre que les
déformations hétérogenes ont pour effet de diminuer 1’intensité cohérente d’un facteur R.
L’intensité du pic diffus s’obtient alors en faisant la différence entre l’intensité totale

(équation(36)) et I’intensité cohérente (équation (37)) :

—R

10)=] dx-V<xs°>[expl—§ei<x>hw exp[~ilg, +e.h.) ]

(38)
Lorsque le désordre augmente, R tend vers 0, diminuant ainsi I’intensité du pic cohérent au
profit du pic diffus qui s’élargit par ’intermédiaire du terme exp[-&."(x)h.'x"/2].

Sur la figure 16a est mis en évidence I’influence du paramétre w sur la distribution d’intensité
diffractée suivant ¢,. On constate que diminuer la largeur de transition entre le régime corrélé

et le régime décorrélé se manifeste par une plus nette séparation entre le pic cohérent et le pic
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diffus. Ainsi, pour w = 2 le pic diffus est plus étalé dans I’espace réciproque. La figure 16b
illustre I’influence du parametre y sur la forme du profil diffus qui passe de gaussien (y=2) a
« super-lorentzien » (¥ < 1). Pour y= 0,5 le profil diffus est nettement plus étalé¢ dans I’espace

réciproque alors qu’il est plus concentré autour du pic de Bragg pour y= 2.

-0.1 -0.05 0 005 0.1-0.1 -0.05 0 0.05 0.1
a, (A" a, (A"
figure 16 : (a) influence du paramétre w sur les profils d’intensité diffracté g, avech=1A", H=1, y= 2,
E=1004 et gy = 107. Le profil d’intensité total (en noir) est calculé a partir de I'équation (36). Le profil de

diffusion diffuse (en gris) est calculé a partir de [’équation (38). (b) Influence du paramétre y sur les profils
diffus d’intensité diffractée gcavech=1A4" H=1 w=2, &=100004 et &y = 107

3.2.5. Gradients de déformations

Dans la catégorie des déformations hétérogenes, 1’exemple le plus courant est probablement
celui des gradients de déformations. Ils se traduisent par la variation des parametres de maille
avec 1’épaisseur et apparaissent a ’issue d’une relaxation des contraintes non homogéne®’.
Dans I’approximation cinématique de la diffraction, la distribution d’amplitude diffusée dans

la direction normale est donnée par :

E(%FTdz~Q(z)eXp[—ih“(Z)]CXP(_iqz 2) (39)

avec u(z) le profil de déplacements atomiques suivant z . Ces déplacements affectent

I’amplitude diffusée alors qu’en pratique nous mesurons / = EE*. La phase de ’amplitude

" Notons ici que (x,y,z) sont les coordonnées du vecteur position r et non du vecteur de corrélation Ar.
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[hu(z)] est alors perdue dans I’expérience de diffraction ce qui nous empéche d’obtenir le
profil de déplacements par simple inversion de I’intensité diffractée®™ ™. Au mieux, nous
obtenons la différence des déplacements u(z)-u(z+Az) en fonction de Az. Ce probléme est
généralement résolu a I’aide d’une approche reposant sur 1’utilisation d’un modele a priori ou
les données expérimentales sont simulées par la méthode des moindres carrés. Lorsque la
structure des défauts de la couche est assez bien connue, alors le profil de déformations peut
étre décrit par un modéle défini a I’avance’™*!*?. Dans cette approche, la couche est divisée
en lamelles telles que pour chaque lamelle la déformation &, est supposée constante. Le
probléme est alors résolu de fagon dynamique a 1’aide du formalisme développé par Takagi et
Taupin®®****% Au contraire, lorsque la structure des défauts n’est pas connue, des fonctions
arbitraires peuvent étre choisies (de type polyndmes ou lois de puissance)’®”’. Cependant, si
la nature des défauts n’est pas connue et qu’il n’existe aucun modele a priori capable de
décrire le profil de déformations, des méthodes plus sophistiquées existent reposant sur les
propriétés mathématiques de 1’amplitude diffusée, notamment sur le fait que dans
I’approximation cinématique ’amplitude est la transformée de Fourier de la densité
électronique. Les profils de déformations sont alors obtenus a 1’aide d’algorithmes de
récupération de phase®™***%% 1 ’avantage majeur de cette méthode est qu’elle ne repose sur
aucun modele a priori. Néanmoins, elle requiert la mise en ceuvre d’un formalisme assez
complexe. Nous présentons ici une méthode alternative combinant la simplicit¢ d’une
procédure de simulation des moindres carrés et une description versatile du profil de
déplacements atomiques ne nécessitant aucune hypothése quant a sa forme'®. L’approche
que nous proposons est basée sur la modélisation du profil de déplacements a 1’aide de

fonctions « cubic B-splines ».

Sur un intervalle {z;,zy}, une fonction spline de degré m, S,(z), est définie comme un
polyndme de degré m sur chaque intervalle {z,z;+1} et présente m-1 dérivées continues sur

101

tout I’intervalle ™. Pour cette raison, ce type de fonctions est couramment utilisé pour

. . , . . 102 . .
I’interpolation de données dans le traitement d’images ~~ ou encore en diffusion centrale des

rayons X pour la détermination de la distribution en taille de particules'”.

Pour une réflexion symétrique h = (0,0,4,), n’est alors sélectionnée que la composante u, des

déplacements. Dans la représentation B-spline u. se décompose alors de la fagon suivante :

Fo (40)
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avec w; le poids de la ™ B-spline de degré m, Bi.(z). Toute fonction spline est alors
déterminée par un ensemble de N poids w;. En prenant m = 3, alors u. est une fonction cubic

B-spline. Chaque fonction B-spline B;3(z) est définie comme suit : B;3(z) = Bo3(z-i) avec :

2_23 si z€[0,1 |
é—(—3z3+1222—122+4) si z€[1,2]
B . (z)=
0a (2) %(323—242%602—44) si z€[2,3]
%(4_23) SiZ€[3,4]
0 sinon (41)

La fonction B-spline By3(z) représentée figure 17 est définie sur chaque intervalle {z;z;+}

comme un polyndme de degré 3.

figure 17 : fonction B-spline B 3(z), les cercles délimitent les intervalles correspondant a chaque polynéme de

degré 3 de I’équation (41).

Nous avons choisi les fonctions cubic B-splines car elles sont caractérisées par une contrainte
de courbure minimum'**. Ainsi, lors de la simulation de profils ¢. expérimentaux, sont évitées
toutes les solutions aberrantes présentant de fortes oscillations ou des variations abruptes des
déplacements u.. Ces fonctions ne sont donc pas applicables lorsque des profils a fortes
variations de u. sont attendus, comme dans le cas des multicouches ou les paramétres de
maille changent de fagon abrupte a chaque interface. Des exemples de profils de

déplacements calculés a I’aide de 13 fonctions B;3(z) (N = 13) sont représentées figure 18. Le
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nombre de fonctions B;3(z) détermine 1’échantillonnage de la courbe u.(z). Plus N est grand,
plus on aura de chance de voir de fines variations de u., en contrepartie il y aura d’autant plus
de chance que la courbe présente des oscillations aberrantes. Au contraire, si N est trop faible
une partie de I’information sera alors perdue. Un bon compromis a été trouvé pour N voisin

de 10.

5] @
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—~ L8
N 1.6
N 14
22
N 1.0
o 8.8
e 0
B 04
0.2
0.0
0 2 4 6 8 10
1.8
1o ©®
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o~ 04
0.2
0.0
0 2 4 6 8 10
2.4
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figure 18 : 3 exemples de profils de déplacements u.(z) (en gras) calculés pour N = 13.

La grande versatilité¢ des fonctions cubic B-splines, avec leur propriété de courbure minimum
en font un modele de choix permettant de décrire une grande variété de profils de

déplacements.
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L’intensité diffractée suivant g., pour une couche d’épaisseur ¢, au voisinage d’une réflexion

symétrique se déduit alors des équations (39) et (40) :

2

N
I(q. . t)= sz-Q (z,t)exp —ihZZ:wiBl_3 (z) exp(—iqzz)
g oo (42)

Les profils d’intensité diffractée ¢, correspondant aux profils de déplacements de la figure 18
(a, b, ¢) sont représentés respectivement figure 19 (b, c, d). Le profil (a) figure 19 correspond

a une couche exempte de gradient de déformations.

4
3
B (d)
I
0
w1 c)
g 2 |
a3 b)
4
& (a
-6
&
| L I . I . . I * | ' 1

-0.06 -0.04 -0.02 0.00 002 004 0.06
q, (A

figure 19 : profils d’intensité diffractée q. calculés a partir de 1’équation (42) pour une couche d’épaisseur t =
50 nm en considérant h. = 6,39 A" et une convolution par une fonction instrumentale gaussienne d’écart-type
0,01°. (a) couche exempte de gradient. (b), (c), (d) profils d’intensité diffractée correspondant aux profils de
déplacements (a), (b), (c) de la figure 18.

Le gradient de déplacements (a) figure 18 correspond a une déformation homogéne suivant z,
il induit par conséquent uniquement un décalage de la distribution d’intensité diffractée sans
changer sa forme (ce cas correspond a une variation homogene du parameétre de maille a;). En
revanche, les profils de déplacements (b) et (c¢) figure 18 induisent quant a eux de fortes
asymétries de la distribution d’intensité diffractée (figure 19 c et d) et affectent profondément
la structure des franges. Ceci montre qu’il est nécessaire d’avoir un bon contraste de franges
pour pouvoir extraire le gradient de déformations de 1’intensité diffractée. Ce modele sera mis
en ceuvre au cours du chapitre 4 ou nous discuterons de plus de I’effet d’une contribution
cohérente du substrat a I’intensit¢ diffractée. Nous tiendrons également compte des

fluctuations en taille des cristallites constituant la couche.
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La simulation des profils expérimentaux en vue d’obtenir des informations microstructurales
nécessite au préalable de porter une attention particuliére a 1’acquisition et au traitement des
données. Le chapitre suivant est donc consacré a ces aspects expérimentaux. Nous insisterons
notamment sur la complémentarité des différentes techniques de diffraction des rayons X

utilisées.

es travaux du Chapitre 1, initiés durant mon stage de DEA, ont donné lieu a la

rédaction de deux publications parues en 2006.

[1] A. Boulle, F. Conchon, R. Guinebretiere, "Reciprocal space mapping of
epitaxial thin films with crystallite size and shape polydispersity", Acta Crystallographica A,
62, 11-20, 2006
[2] A. Boulle, R. Guinebretiere, O. Masson, R. Bachelet, F. Conchon, A. Dauger, "Recent
advances in high-resolution X-ray diffractometry applied to nanostructured oxide thin films:
the case of yttria stabilized zirconia epitaxially grown on sapphire”, Applied Surface
Science, 253, 1, 95-105, 2006
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CHAPITRE 2. MISE EN (EUVRE EXPERIMENTALE :

VOYAGE DANS L’ESPACE RECIPROQUE

Ces dernieres années, les diffractométres pour couches épitaxiées ont fait I’objet de progres
considérables principalement dus au développement de 1’industrie des semi-conducteurs. Le
cahier des charges de la réalisation de dispositifs utilisant ces matériaux est particulierement
drastique en matieére de qualité cristalline et a ainsi conduit au développement de montages
d’une résolution angulaire de I’ordre de quelques milliémes de degré et dont la précision peut
atteindre 10 (Ad/d). Pour I’étude de couches d’oxydes épitaxiées et nanostructurées un
certain nombre de caractéristiques instrumentales sont requises. La diffusion diffuse est
souvent trés localisées autour des pics de Bragg, ceci implique alors une haute-résolution
angulaire et un faisceau monochromatique. Par ailleurs, la forme des cristallites constituant
ces couches ou encore les champs de déformations s’y développant induisent une distribution
tridimensionnelle de ’intensité diffractée souvent complexe. Par conséquent, les « rocking-
curves » monodimensionelles résultant de [’intégration du signal sont difficilement
interprétables. Les couches épitaxiées nécessitent donc 1’utilisation d’instruments et de modes

d’acquisition qui leurs sont propres.

Apres avoir discuté des différents aspects affectant la résolution des diffractometres (longueur
de cohérence, divergence du faisceau de rayons X), nous nous attacherons a décrire les
différents modes d’acquisition des données, et plus particuliecrement la cartographie de
I’espace réciproque qui permet d’accéder a la distribution bidimensionnelle voire
tridimensionnelle de I’intensité diffractée. Dans cette partie, une attention particuliére sera
portée sur la description du diffractométre haute-résolution développé au laboratoire. Celui-ci
est dédié a 1’étude microstructurale des couches épitaxiées et est particulicrement bien adapté
a la cartographie de 1’espace réciproque. Nous passerons également en revue les techniques
les plus courantes impliquant les rayons X ainsi que les géométries associées. Pour chaque

cas, nous décrirons les zones de I’espace réciproque sondées.
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1. COHERENCE DES RAYONS X

1.1. Description du montage de laboratoire

Le diffractomeétre avec lequel a été mis en ceuvre la cartographie de 1’espace réciproque au
cours de ce travail a été développé au laboratoire®*. Nous le présentons ici de fagon succincte
afin de détailler par la suite les aspects concernant sa résolution. Ce diffractométre est

représenté figure 20.

Détecteur courbe a localisation
Anode tournante

Monochromateur
4 réflexions Porte-échantillon
5 mouvements

figure 20 : schéma du montage.

Son axe est horizontal. Le plan (x,z), dit plan équatorial, contient les faisceaux incident et
diffracté ainsi que le détecteur. Le faisceau de rayons X est produit par un générateur a anode
tournante de cuivre fonctionnant sous une puissance de 18 kW (60 kV x 300mA). Celui-ci
délivre un faisceau linéaire de 100 pm d’épaisseur et de 10 mm de longueur. Le faisceau

. . . . 105,106
divergent issu de cette source irradie un monochromateur de type « Bartels »

a quatre
réflexions sur des cristaux de germanium (220). Il est réglé de fagon a sélectionner la
composante Ky = 1,54056 A du doublet K, du cuivre. Finalement, le faisceau issu du
monochromateur présente une divergence équatoriale (o = 12 arcsec) et une dispersion

spectrale (AA/A = 1,4.10™) trés faibles.

Les échantillons sont positionnés sur un porte-échantillon comportant cinq mouvements
(figure 21) permettant 1’orientation des échantillons avec une précision du millieme de degré.
I1 est placé sur une équerre équipée d’une rotation @ définissant I’angle d’incidence. Sur cette
rotation, une translation Z permet d’amener I’échantillon sur I’axe du montage. La translation

Z est montée sur la rotation ¢, d’axe perpendiculaire au plan de 1’échantillon. Enfin, deux
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berceaux y; et y, permettent d’amener n’importe quelle famille de plans perpendiculairement

al’axe ¢.

figure 21 : schéma du porte-échantillon équipé de 5 mouvements.

Les faisceaux diffractés sont collectés a I’aide d’un détecteur courbe a localisation spatiale de
rayon de courbure 250 mm et d’ouverture axiale (perpendiculairement au plan de diffraction)

107,108,109
8 mm!'?:1%

. L’anode est constituée d’une lame métallique courbée entre deux blocs
isolants. La cathode est composée de fines bandelettes de cuivre. L’enceinte du détecteur est
remplie d’'un mélange gazeux d’argon (85%) et d’éthane (15%) sous une pression de 6,5 bars.
L’événement ionisant est localisé a I’aide d’une ligne a retard. Le détecteur fonctionne en
mode 8192 canaux. Ainsi, la position de I’événement ionisant étant codé sur 8V, la précision

de détection de chaque canal est de I’ordre de ImV. De plus, chaque canal couvre une zone

angulaire en 26 de 0,0146°.

L’obtention de données fiables et interprétables nécessitent non seulement un réglage
minutieux de 1’échantillon mais aussi une résolution suffisamment élevée. Ainsi la « sonde »
avec laquelle est balayée I’objet que I’on explore dans ’espace réciproque doit étre la plus
faible possible afin de pouvoir différencier deux événements treés proches I’'un de 1’autre. La
résolution est associée a la cohérence du faisceau de rayons X. Ces deux notions font I’objet

des paragraphes suivants.

1.2. Longueurs de cohérence

Une expérience de diffraction des rayons X requiert une cohérence suffisante de la source de

rayons X. Dans le chapitre précédent, le faisceau de rayons X a été considéré de facon
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implicite comme une onde plane infinie parfaitement monochromatique de la forme E(r,f) =
Epexpli(Kr-ar)] avec |[K| = 27/A. Ce cas idéal correspond a une longueur de cohérence infinie.
Dans la pratique, le faisceau présente une certaine largeur spectrale et une direction de
propagation qui n’est pas unique. Ces deux propriétés sont quantifiées par la longueur de
cohérence longitudinale (ou temporelle) L, et la cohérence transverse (ou spatiale) L,. Les
longueurs de cohérence correspondent aux distances pour lesquelles les ondes sont en
opposition de phase et donc interférent de fagon destructive. L’introduction d’éléments
optiques sur le trajet du faisceau peut également modifier les propriétés de cohérence de celui-
cil1o

. Dans ce cas, les équations données ci-dessous ne sont pas valides. Nous ne considérons

ici que la longueur de cohérence dans le plan de diffraction®®.

Une onde plane monochromatique a une phase constante dans un plan perpendiculaire a son
vecteur d’onde K. Deux ondes monochromatiques se propageant dans deux directions
différant d’un angle A@ présenteront un déphasage de m dans ce plan a une distance L;

appelée longueur de cohérence transverse'' :

271 A

L =
L KA6O 0 (43)

A0 est I’angle sous-tendu par les faisceaux lorsque 1’on regarde la source de rayons X depuis
un point fixe de 1’échantillon. Cet angle correspond a la divergence équatoriale (o) et dépend
des ouvertures verticale et horizontale de la source. Pour une distribution gaussienne de

l'intensité on obtient" :

L

1

:A_R(21n2)1/2

Ky TT

(44)

R est la distance entre la source de rayons X et I’échantillon et s est la largeur a mi-hauteur de
la distribution gaussienne. Sur certaines lignes a I’ESRF, la longueur de cohérence transverse
peut atteindre L, = 200 um avec R =46 m et s = 0,02 mm. Pour notre montage de laboratoire,
L, a ¢été estimée (apres les ¢éléments optiques) a partir de 1’équation (43):
L, = 2n/AK = 2,7 um, AK représentant la résolution dans le plan de diffraction et se

définissant par AK = K. avec Ky = 21/A et ay = 12 arcsec (soit 0,0033°).

v L’équation (43) dépend de la géométrie de la source. L’équation (44) correspond a une distribution gaussienne,

pour une distribution rectangulaire de base a on a L ,=AR/a.
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La cohérence transverse ne dépend que de facteurs géométriques, ce qui n’est pas le cas de la
cohérence longitudinale qui n’est liée qu’a la largeur spectrale du faisceau de rayons X. Elle
se définit comme la cohérence des ondes selon leur direction de propagation. Considérons
deux ondes de longueurs d’onde A et 4 + AA, partant d’un méme point. A une distance L, du
point de départ elles seront en opposition de phase. Si la premiére a fait N oscillations, alors la

deuxiéme en aura fait N + 1/2 ce qui se traduit par L, = NA= (N + 1/2)(1+ AA). Finalement :

2 AA (45)

Les valeurs de L, sont de I’ordre de quelques micromeétres. Pour notre diffractométre,

Ly =0,55 um, avec AV/A=1,4.10"

1.3. Longueurs de cohérence sur I’échantillon

La longueur de cohérence totale est donnée par les projections de L, et L, sur la surface de

I’échantillon, celles-ci sont données ci-dessous :

Leff: L 1

= Sinwo (46)
Leff: LH

I COS U)O (47)

Lors d’expériences de diffraction réalisées en incidence rasante, I’angle d’incidence, ay

(figure 22), est de I'ordre de quelques diziemes de degré. Ceci se traduit par une forte

112,11 ;
113 ont montré

augmentation de la longueur de cohérence transverse. Quelques groupes
qu’elle pouvait atteindre [T = 60 pum. Dans notre cas, les angles d’incidence sont
typiquement voisins de 20°, la longueur de cohérence effective peut étre calculée a partir
d’une expression équivalente & I’équation (46) : LT = 21/AQ = 4 pm avec AQ = Q. Cette
longueur est élevée, la cohérence de notre montage est donc bien adaptée a 1’étude des

matériaux nanométriques imparfaits considérés dans ce travail.
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figure 22 : projection des longueurs de cohérence L, et L, sur la surface de I’échantillon définissant la longueur

de cohérence effective : Li_ff.

1.4. Influence du détecteur a localisation

La longueur de cohérence précédemment introduite, LT, représente la longueur cohérente

d’illumination sur 1’échantillon. Lorsqu’un détecteur a localisation est utilisé, la résolution de
celui-ci doit également étre prise en compte. En effet, la longueur de cohérence transverse
(équation (43)) a été déterminée a partir de 1’ouverture effective de la source (dans le plan de
diffraction) vue depuis un point fixe de I’échantillon. De facon analogue, nous pouvons
définir une ouverture effective de chaque canal du détecteur vue depuis un point fixe de
I’échantillon. Sur notre diffractométre, les faisceaux diffractés sont collectés a 1’aide d’un
détecteur courbe a localisation de rayon de courbure R = 250 mm. Il se divise en 8192 canaux,
chacun couvrant une zone angulaire de a5, = 0,0146°, ce qui équivaut a une taille du plus petit
¢lément de résolution de s = 64 um. De plus, d’autres facteurs contribuent a détériorer la
résolution du détecteur. Le plus significatif est I’incertitude sur la mesure de I’événement
ionisant. En effet, dans le régime de fonctionnement du détecteur, la taille de I’avalanche est
proche de 0,0344° soit 150 um. La taille effective du plus petit élément de résolution du
détecteur, sefr, S’ obtient alors en convoluant 1’effet de taille du canal et ’effet de taille de
I’avalanche. Finalement, s.r = 161 um. Le bruit ¢électronique présent dans le systéme de
codage contribue ¢également a diminuer la résolution. La position de I’événement ionisant
étant codée sur 8V, en mode 8192 canaux, chaque canal est codé avec une précision de I’ordre
de ImV. Un bruit de quelques millivolts entraine une augmentation de s.s et ainsi une
diminution de la résolution. Cependant, nous allons montrer que I’influence de cette faible
résolution est tres localisée dans I’espace réciproque. En effet, une simple longueur ne suffit
pas a qualifier les performances de 1’appareil, il faut prendre en compte la forme

tridimensionnelle de 1’élément de résolution.
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Lorsque la longueur de cohérence de I’échantillon est inférieure ou égale a la longueur de
cohérence du faisceau sur I’échantillon, la distribution d’intensité observée ne dépend que de
I’échantillon. Si celui-ci est un monocristal parfait, on observe alors des pics de Bragg tres
étroits. S’il présente un certain désordre (rugosité de surface, structure en domaines...) alors
ceci se manifeste par un élargissement de la distribution d’intensité diffractée. De plus, si la
longueur de cohérence du faisceau incident devient assez faible, elle peut étre inférieure a la
dimension caractéristique du défaut que 1’on cherche a étudier. Cette dimension devient alors
inaccessible. Dans 1’espace réciproque, ceci revient a intégrer un nceud avec une taille de
sonde de résolution plus grande que le nceud (ou plus grande que la distance entre deux

évenements caractéristiques du défaut).

1.5. Elément de résolution tridimensionnel

Comme nous I’avons défini précédemment, la cohérence est inversement proportionnelle a la
résolution. Cependant, une seule longueur ne permet pas d’évaluer les performances d’un
appareil. Comme nous souhaitons déterminer la structure tridimensionnelle des nceuds de
I’espace réciproque, il est alors nécessaire de définir la résolution de 1’appareil en trois
dimensions. L’ensemble des aberrations instrumentales: la divergence axiale (%), la
divergence équatoriale (o), I’ouverture du détecteur (a), la largeur spectrale, etc., constitue
le profil instrumental. La largeur du profil instrumental est généralement choisie comme
mesure de la résolution. Celle-ci se définit comme la distance en-deca de laquelle deux
éveénements sont indiscernables. Contrairement a la diffraction sur poudres ou la résolution
n’a qu’une dimension (et peut donc se ramener qu’a une seule longueur), celle-ci devient plus
complexe en diffraction sur couches ot I’on parle d’élément tridimensionnel de résolution'®.
Il est défini comme le volume sur lequel est intégré le nceud du réseau réciproque pour chaque
point de mesure. De ce fait, deux signaux espacés d’une longueur comprise dans ce volume
sont indiscernables. Chaque aberration instrumentale a une influence sur la forme du volume

de résolution. Ceci est illustré figure 23.
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figure 23 : (a) élement de résolution tridimensionnel. (b) coupe dans le plan (x,z).

En raison d’une forte divergence axiale (¥ =~ 1°) le volume de résolution a la forme d’un
barreau perpendiculaire au plan de diffraction de dimension Ag, = %K. Les dimensions Ag,

et Ag, du parallélépipéde de la figure 23(b) se déduisent de fagon géométrique :

Aqf):K(2)(o<osin(2)w0+o<hsinmwh) (48)

Aq(zz)zK(z)(aocos(z)wo—l-ah cosmwh) (49)
en supposant une superposition linéaire (ou quadratique ?) des effets des faisceaux incident
et diffracté. Dans notre cas, ap = 0,0033° et o, = 0,0146°, ainsi pour la raie (111) du silicium
le parallélépipéde a pour dimensions dans le plan de diffraction: Ag, = 1,05.10* A" et
Ag. = 4,14.10* A" Ces considérations permettent d’expliquer un artéfact de mesure observé
sur les cartographies de I’espace réciproque : la trainée du détecteur. Elle est directement liée
a la résolution de celui-ci puisqu’elle résulte de la forte ouverture du détecteur devant la trés
faible divergence équatoriale. Elle se manifeste par une bande d’intensité¢ le long de la

direction 26 du détecteur. C’est le long de cette bande que la cohérence est réduite.
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2. BALAYAGES DANS L’ESPACE RECIPROQUE

2.1. La sphere de résolution

Comme nous 1’avons vu au cours du premier chapitre, ’intensité diffractée est fonction du
vecteur de diffusion Q. A I’aide de la figure 24, on obtient géométriquement les composantes

Oy et Q. du vecteur de diffusion en géométrie coplanaire :

v
=

figure 24 : définition du vecteur de diffusion Q en géométrie coplanaire a partir des angles d’incidence (w,) et

d’émergence (ay,).

0.=K (cos W, —COs wo) =2 K'sin0 sin¥'

0.=K (smwh +smw0) =2 Ksinf cos ¥ (50)

avec 0= (ap + an)/2 et ¥= apy — 0 = (an — an)/2 ’angle d’asymétrie des plans cristallins,

c’est a dire I’angle entre la surface et les plans considérés.

Des expressions similaires sont obtenues en géométrie non-coplanaire (le plan de diffraction

n’est plus le plan (Q,,0.)) :

Qx:K(COS w, cos 0, —cosw, cos 90)
Qy:K(cos w, sin@, +cos a)osinGO)
szK(smwh +sinw), (51)

avec 6 et 6, les angles d’incidence et d’émergence dans le plan de I’échantillon.
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figure 25 : définition du vecteur de diffusion Q en géométrie non-coplanaire a partir des angles d’incidence

(w,, 0,) et d’émergence (wy, 0)).

L’espace réciproque peut étre sondé en choisissant des directions appropriées pour les
vecteurs d’onde incident et diffracté. Il y a cependant quelques restrictions sur les régions

accessibles de I’espace réciproque.

Sphere d’Ewald |

figure 26 : la sphére de résolution : schéma de la zone de l’espace réciproque accessible par diffraction. Les

zones de Laue, accessibles uniquement en transmission sont représentées en gris.

La longueur maximum du vecteur de diffusion étant donnée par 26 = 180° i.e. |Q| = 2K, la
zone accessible par ’extrémité des vecteurs de diffusion est restreinte a une hémisphere de
rayon r = 2K, appelée sphére de résolution (figure 26). De plus, pour des raisons
d’encombrement spatial, les échantillons sont souvent étudiés en réflexion. Les géométries en
réflexion excluent alors les zones de Laue (hémispheres grisées de rayon » = K) de la zone

accessible. Ces derniéres ne sont accessibles que pour des géométries en transmission et
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correspondent a un angle d’incidence négatif (hémisphére de gauche) ou un angle

d’émergence négatif (hémisphere de droite).

2.2. Positionnement des plans cristallins

La cartographie de I’espace réciproque requiert un réglage minutieux préalable de
I’orientation des plans cristallins de 1’échantillon afin de ne pas distordre 1I’image du nceud du
réseau réciproque. Pour ce faire, nous utilisons les deux berceaux y; et y, présentés au
paragraphe 1.1. Pour des raisons d’encombrement du porte-échantillon, le réglage des
berceaux ne peut s’effectuer par retournement de 180° de 1’échantillon autour de 1’axe ¢. Pour
contourner cet écueil, une procédure de réglage spécifique a été mise en place

114

précédemment . Nous la rappelons succinctement ici.

Définissons tout d’abord deux reperes, I’un attaché au laboratoire et 1’autre au cristal. Le
référentiel attaché au laboratoire a son axe x le long de la direction du faisceau incident, et
I’axe y le long de I’axe du diffractométre. L’axe z est choisi de maniére a ce que le triédre soit
direct. L’axe z du référentiel li¢ au cristal est parallele a la normale aux plans. Trois autres
reperes sont liés aux mouvements @, @ et y, de telle sorte qu’il est possible de passer du

référentiel du laboratoire a celui du cristal par une série de rotations :

Q

Vlab Vv

@

V est un vecteur colonne exprimé dans chaque repere. Q, @, X; et X, sont les matrices de

rotation de chacun des mouvements :

cosw 0 -sinw cosg sing O

Q=] 0 1 0 |, d=|-sing cosg O],
sino 0 cosw 0 0 1

1 0 0 cosy, 0 -siny,
X,=|0 cosy, -siny,|,X,=| 0 1 0

0 siny, cosy, siny, 0 cosy,

Pour un cristal taill¢ strictement parallélement a une famille de plans et parfaitement monté

alors tous les angles sont amenés a 0 et tous ces reperes deviennent confondus.
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La méthode de réglage consiste a chercher la position de Bragg d'une famille de plans
quelconque, par exemple la famille de plans paralléles a la surface. La condition de diffraction

s'écrit :
. KO
smf=—u . netu,=—
KO
avec 6 I’angle de Bragg, up = (1,0,0) un vecteur unitaire ayant la direction du faisceau
incident, et n = (0,0,1) la normale aux plans cristallins. Dans I’équation précédente, uy est
exprimé dans le référentiel du laboratoire alors que n est exprimé dans le référentiel du cristal.

En utilisant la série de transformations matricielles décrites plus haut, il est possible

d’exprimer la condition de diffraction uniquement dans le référentiel du laboratoire :
T .
U ., 22X X, n =—sind

soit encore

sinf =cos w|cos ¢ sinX , +sing sinX  cos X, | +sinw cos X, cos X,
et finalement :

. [BC—ANA+B*+C°
o =S1In 5 Bz —(UO
A+ (52)

avec A = cos¢@ siny; + sing siny cosy», B = cosyicosy,, C = sinf et ay correspond a la position
du moteur @ pour lequel I’angle d’incidence sur la famille de plans cristallins est nul. C’est

une constante du montage. Ainsi le réglage (a, ;(Bc , ;53,6) pour lequel 1’échantillon est en

position de Bragg quelle que soit la valeur de I’angle ¢ peut s’obtenir en résolvant I’équation
(52) pour au moins trois valeurs du couple (@,¢). Cependant, la valeur de 1’angle d’incidence
mesurée pour laquelle la famille de plans diffracte dépend de la qualité du réglage. Celui-ci
doit donc étre effectué de fagon itérative jusqu’a ce que la valeur de @ mesurée soit invariante
en fonction de ¢. Un exemple d’ajustement de I’équation (52) a un ensemble de points

expérimentaux (@, ) est donné figure 27.
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figure 27 : ajustement de I’équation (52) aux données expérimentales.

2.3. Positionnement de la surface

En réflectométrie des rayons X, le positionnement de la surface est essentiel. Le réglage
précédent s’appuyant sur la diffraction n’est d’aucune aide puisque dans la majorité des cas la
surface n’est pas strictement paralléle aux plans cristallins. Cependant, la différence angulaire
entre ces deux types de réglage permet d’accéder a I’angle de taille''*. Pour aligner la surface
de I’échantillon avec la direction du faisceau incident nous utilisons soit la mesure angulaire
d’un faisceau réfléchi'”® pour un angle d’incidence donné, soit nous procédons par ombrage
du faisceau incident. La position des faisceaux réfléchis dépendant de la hauteur de
1’échantillon’, un mauvais positionnement vertical de celui-ci risque de biaiser le réglage. De
surcroit, ce réglage ne s’applique pas dans le cas d’échantillons dont la surface n’est pas
parfaitement polie. La seconde méthode est donc plus adaptée a ce réglage. Elle correspond
en fait a un cas particulier du réglage des plans cristallins pour lequel 1’angle & est nul. Il
s’agit de faire tourner 1’échantillon en @ dans le faisceau incident afin de faire passer
I’intensité par un maximum. La position de ce maximum correspond a 1’alignement exact de
la surface avec le faisceau pour un angle ¢ donné. L’altitude de I’échantillon est ensuite
ajustée de telle sorte que I’intensité mesurée soit égale a la moitié de I’intensité du faisceau

27,116

incident . En raison de la finesse du faisceau, cette méthode permet un réglage

extrémement précis de 1’altitude de I’échantillon. Enfin, I’équation (52) est ajustée a un jeu de

valeurs (@,¢) de maniere a obtenir le réglage (an, ;(BS, ;(;{S) pour lequel la surface est

parallele au faisceau incident pour toute valeur de ¢.
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2.4. Cartographie de I’espace réciproque

Une carte de 1’espace réciproque est constituée d’un ensemble de sections. Deux modes
d’acquisition des sections de I’espace réciproque sont utilisées en géométrie coplanaire''’. Le
premier mode consiste a enregistrer 1’intensité diffractée dans une direction 26 fixe, c’est a
dire pour une valeur fixe du vecteur de diffusion Q, en fonction de I’angle d’incidence w. Ce

type de section est appelé section transversale ou encore balayage @ (figure 28a).

figure 28 : (a) section transversale et (b) longitudinale.

Ainsi, lorsque I’on tourne I’échantillon de Aw autour de la position de Bragg, le nceud de
I’espace réciproque traverse la spheére d’Ewald selon une trajectoire quasiment horizontale.
Une succession de balayages @ enregistrés pour différentes valeurs de 26 permet alors de
décrire I’ensemble du nceud dans le plan (Q,,0.). Les sections longitudinales sont représentées
figure 28b, elles s’obtiennent en enregistrant 1’intensité diffractée a un angle 26 égal au
double de I’angle d’incidence @. Ce mode d’acquisition est aussi appelé balayage 6 - 26.
Cette fois, lorsque le nceud traverse la sphére d’Ewald, le vecteur de diffusion Q reste
colinéaire a h. Autrement dit, la trajectoire du nceud a travers la sphére d’Ewald est verticale.
Finalement, un ensemble de sections longitudinales a différentes valeurs de Q. permet de

décrire totalement le nceud dans le plan (Q,,0.).

2.5. Cartographie de I’espace réciproque a I’aide d’un détecteur
courbe a localisation

Notre diffractomeétre est doté d’un détecteur courbe a localisation. L’utilisation d’un tel

détecteur permet une acquisition rapide de cartographies du réseau réciproque. En effet, pour
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chaque angle d’incidence @, I’intensité est mesurée simultanément sur les 8192 canaux du
détecteur. Ainsi, nous enregistrons 1’intensité correspondant a toute 1’intersection du nceud du
réseau réciproque par la sphere d’Ewald (figure 29). La durée d’acquisition correspond alors a
celle requise pour effectuer un seul balayage w. L’ensemble des intersections 26 obtenues
pour chaque angle @ permet de décrire la distribution bidimensionnelle d’intensité du nceud

(figure 29b).

(b)

CPS120

figure 29 : (a) principe de la cartographie de [’espace réciproque, (b) cartographie dans le repere (@,26).

Nous obtenons finalement un tableau de points exprimés dans un repere (@,26).
Généralement, les cartographies du réseau réciproque sont représentées en unité du réseau
réciproque a 1’aide des composantes suivant x et z du vecteur de diffusion, Oy et Q., ou bien a
I’aide des indices de Miller H et L. Les expressions de Q. et Q. sont données par 1’équation

(50).

Remarquons que si la trajectoire de I’extrémité du vecteur Q est quasiment parallele a I’axe x
lors d’un balayage @, la direction de I’intersection du nceud avec la sphére d’Ewald
(représentée par ’arc AB) n’est pas paralléle a I’axe z (sauf aux trés faibles angles). On
obtient donc une image déformée dans le repere (@,26) comme le montre la figure 29b.
Notons sur cette cartographie que la bande d’intensité paralléle a 1’axe 26 correspond a la
trainée du détecteur (paragraphe 1). Pour obtenir I’image réelle du nceud, il faut convertir les
données brutes dans le repére (Qy,0.) a 1’aide des relations précédentes. Cependant, un
maillage rectangulaire en (®,2 6) ne correspond pas a un maillage rectangulaire en (Q,,Q.). Or,

cette représentation matricielle est indispensable pour ’affichage. Lors de la procédure de
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traitements des données, le tableau de points (@,26) subit alors une étape d’interpolation par
une triangulation de Delaunay''® (figure 30). Nous choisissons la taille de la maille
¢lémentaire constituant la base du maillage carré final (réseau en noir figure 30) : AQ. Le
maillage irrégulier (réseau en gris) est ensuite partitionné en triangles (rouge). Les trois
sommets de chaque triangle définissent un plan dont on peut alors calculer I'équation. Il est

ainsi aisé de trouver les coordonnées de n'importe quel point du maillage carré dans ce plan.

—— T

AN
R
H\.-.(’) iff\:ﬁ“\‘ﬂ“\\
ANgAY 17

o Wi v
H7

figure 30 : triangulation de Delaunay, le réseau (w,26) est représenté en gris et le réseau (Q,,Q,) en noir.

//
/-

figure 31 : données interpolées; (a) projection dans le plan (Q,,Q.), (b) tracé 3D.

A D’issue de ces différents traitements, on obtient la cartographie représentée sur la figure 31.
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3. TECHNIQUES DE DIFFRACTION/DIFFUSION DES RAYONS X

3.1. Diffraction en géométrie coplanaire

Le terme coplanaire signifie que le plan de diffraction, défini par les vecteurs d’onde incident
et diffracté (Ky et Ky), coincide avec le plan d’incidence des rayons X, défini par le vecteur
d’onde incident Ky et la normale a la surface z. Par conséquent, dans cette géométrie, seul le
plan (QO,,0:) de la sphére de résolution est pris en compte. La section correspondante est
représentée figure 32. L’utilisation d’un détecteur courbe (représenté par ’arc de cercle en
trait gras) permet comme nous l’avons mentionné plus haut d’enregistrer simultanément
I’intensité diffractée le long de @, (ou 26). Une rotation ¢ de I’échantillon permet alors
d’enregistrer la distribution tridimensionnelle d’intensité diffractée (chapitre 3). Ce type de
géométrie permet d’accéder a des informations concernant la forme et la taille des cristaux, la

119,120,121
9-120.121 "Blle a4 non

composition chimique, ou encore I’état de déformation dans le plan (x,z)
seulement ét¢ mise en ceuvre au laboratoire, a 1’aide du montage décrit précédemment, mais
aussi a I’ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) sur la ligne de lumiere BM02. Le
montage utilisé sur cette ligne de lumiere est représenté sur la figure 33. Il est trés proche du

montage de laboratoire.

» O,

figure 32 : diffraction en géeométrie coplanaire, section bidimensionnelle a travers la sphére de résolution a

0, = 0. L’arc de cercle a I’extrémité du vecteur K, (et Q) schématise le détecteur.

Le faisceau est monochromatisé par deux cristaux de silicium (111). Un cristal analyseur de
silicium (111), placé derriére 1’échantillon, permet de faire des mesures absolues de paramétre

122,123,124

de maille . Finalement les faisceaux diffractés sont collectés par un détecteur

ponctuel.
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figure 33 : équipement de la ligne de lumiére BM02 de I'ESRF, diffractométre 5+2 cercles.

L’échantillon peut étre orienté grace a trois rotations. La rotation @ définissant ’angle
d’incidence sur 1’échantillon correspond a la rotation autour de ’axe y, perpendiculaire a la
direction du faisceau de rayons X incident. L axe de la rotation y est porté par la rotation w et
est colinéaire a I’axe x. Finalement, la rotation @, d’axe perpendiculaire a la surface de
I’échantillon est porté par y et . Quatre rotations supplémentaires concernent le bras du
détecteur. Deux d’entre elles ajustent la position du détecteur dans le plan (26) et hors du plan
(@) de diffraction. Enfin, une rotation permet de régler la diffraction du cristal analyseur et
une autre oriente verticalement le détecteur par rapport au cristal analyseur. L’orientation des
plans cristallins a été effectuée en considérant que ceux-ci sont paralléles a la surface des
échantillons étudiés. Le réglage de 1’alignement de la surface de I’échantillon par rapport au
faisceau incident est réalisée a 1’aide d’une diode laser dont la déflexion sur la surface doit

restée inchangée lors d’une rotation ¢ de 1’échantillon.

3.2. Diffraction en incidence rasante non-coplanaire

Des informations microstructurales de premicre importance concernent souvent la surface des
couches. Ainsi, des techniques de diffraction dites de surface sont couramment utilisées pour
caractériser notamment les effets de composition chimique ou 1’état de déformation des

couches dans le plan (X,y)125’126’127’128’129’130’131

. La premiere que nous décrirons ici est la
diffraction en incidence rasante non-coplanaire. Dans cette géométrie, le plan de diffraction
n’est plus colinéaire au plan d’incidence du faisceau de rayons X. Il se retrouve quasiment

parallele a la surface de 1’échantillon. En effet, les angles d’incidence et d’émergence des
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rayons X par rapport a la surface de I’échantillon sont de I’ordre de quelques dixiemes de

degré afin de faire diffracter des plans perpendiculaires a la surface de 1’échantillon.

AQZ
(b)
o Ko
o o 0 . lo
o o—) O
......... 0.
h

figure 34 : (a) géométrie en incidence rasante non-coplanaire (Q, ~0), (b) la zone accessible dans I’espace

réciproque est la section (Q,,0,) de la sphére de résolution.

Comme nous le verrons dans le paragraphe 3.5, cette technique permet notamment d’ajuster
la profondeur de pénétration des rayons X en faisant varier I’angle d’incidence sur
I’échantillon ax. Si celui-ci reste inférieur a 1’angle critique de réflexion totale, alors la
profondeur de pénétration ne dépasse pas quelques nanometres. Par contre, au-dela de 1’angle
critique, le faisceau de rayons X peut atteindre une profondeur de plusieurs dizaines de

micrometres.

Comme le montre la figure 34, lors d’une expérience de diffraction en incidence rasante,
seules entrent en jeu les composantes selon x et y du vecteur de diffusion Q = (Qx,0,,0). Dans
I’espace réciproque, ne sont alors sondés que les nceuds contenus dans le plan (O,,0,). La
figure 34b illustre ce propos. Comme la composante z du vecteur de diffusion est quasiment
nulle, cette technique ne permet d’accéder qu’aux déformations dans le plan de la surface'**.
La distribution d’intensité n’est alors sensible a 1’effet des déformations que suivant la
direction du vecteur de diffusion. Pour obtenir des informations sur les déformations se
développant dans la direction de croissance, tout en conservant la sensibilité de surface, des
mesures peuvent étre réalisées en incidence rasante et émergence ¢élevée (et vice versa). Ceci
revient a faire diffracter des plans extrémement asymétriques en incidence (ou émergence)

rasante coplanaire.
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A cause de ’extréme non-coplanarit¢ de cette technique, une excellente collimation du
faisceau de rayons X incident est requise dans les directions paralléle et perpendiculaire au
plan d’incidence. De plus, la condition d’incidence rasante nécessite une hauteur de faisceau
ne devant pas dépasser quelques dizaines de micrometres. Pour ces raisons, ce type de
géométrie est en général mis en ceuvre sur des installations de rayonnement synchrotron. Par
ailleurs, un détecteur linéaire orienté perpendiculairement a la surface est fréquemment utilisé

pour enregistrer I’intensité diffractée en fonction de wy.

Des cartographies en incidence rasante non-coplanaire ont été réalisées sur la ligne de lumiére
ID32 de ’ESRF. Le diffractométre de cette ligne présente quelques rotations supplémentaires
par rapport a celui de la ligne BM02. La premiére (&) portant les rotations @, y et les
translations (x, y, z) du porte-échantillon, permet de régler I’angle d’incidence sur les plans
cristallins, &) (figure 34). La rotation ¢ correspond a 1’orientation du détecteur dans le plan de
la surface, elle reégle I’angle @,. Finalement, une rotation de I’ensemble de la table permet de

faire varier I’angle d’incidence sur I’échantillon ay.

figure 35 : diffractométre 6 cercles de la ligne de lumiére ID32 de I’ESRF, le faisceau de rayons X est indiqué

par la fleche a droite.

Les dimensions du faisceau de rayons X incident ont été réglées par un jeu de fentes verticales

et horizontales. Sa hauteur est de 20 um, et sa largeur est de 300 pum.

3.3. Diffusion des rayons X aux faibles angles

Les techniques exposées précédemment ont comme point commun qu’elles sondent I’espace

réciproque a proximité d’un nceud du réseau (4 # 0). Ainsi, des angles importants sont mis en
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jeu. Pour de faibles angles de diffusion, selon la géométrie employée, on parle alors de

133,134 . i 27 .
7" ou de réflectométrie”’. Cette fois les profils obtenus ne

diffusion centrale des rayons X
sont pas affectés par 1’état de déformation des couches, mais par les fluctuations locales de la
densité électronique moyenne (forme, taille, distribution en taille d’objets nanométriques). La
diffusion aux petits angles est une technique de choix pour étudier la structure d’objets dont la
taille se situe entre 10 et 1000 nm. Elle est aussi bien adaptée aux liquides qu’aux solides, aux
matériaux amorphes ou cristallisés. La géométrie en transmission n’étant souvent pas
applicable pour des couches déposées sur des substrats épais, la géométrie en réflexion avec
une incidence rasante est plus couramment employée'>>'*°. Cette derniére est alors sensible
aux hétérogénéités de densité électronique tres proches de la surface. La sphere de résolution
correspondant a la diffusion sous tres faibles angles en géométrie coplanaire est représentée

figure 36. Comme le montre cette figure, a cause des zones de Laue, 1’espace accessible est

fortement réduit suivant Q.

AQZ

» O,

figure 36 : diffusion aux faibles angles en géométrie coplanaire. Le rectangle représente la zone de l’espace

réciproque sondée.

Ce probleéme restreint alors la mesure a de grandes longueurs de corrélation. Pour enregistrer
la diffusion diffuse associée a de faibles longueurs de corrélation, la géométrie coplanaire
n’est donc pas adaptée. Cette géométrie correspond en fait a la réflectométrie des rayons X
qui sera détaillée au cours du prochain paragraphe. La distribution de diffusion diffuse est
plus couramment enregistrée dans le plan (Qy,QZ)BS’l%. Cette géométrie non-coplanaire
correspond a la diffusion centrale des rayons X et est illustrée figure 37. Bien que cette
technique n’ait pas été mise en ceuvre au cours ce travail, il peut étre toutefois intéressant d’en

rappeler le principe dans le contexte de ce chapitre dédié a I’expérimentation.
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figure 37 : diffusion aux faibles angles en géométrie non-coplanaire (diffusion centrale). Le rectangle représente

la zone de I’espace réciproque sondée. Insert : vue du plan (O, 0,).

L’utilisation d’un détecteur linéaire aligné parallelement a la surface permet alors
d’enregistrer la distribution d’intensité suivant O, pour une valeur donnée de Q.. Notons que

lorsque le faisceau est bien collimaté a la fois selon Q, et selon Q., un détecteur 2D peut étre

utilisé.
3.4. Réflectométrie des rayons X

(b)
AQZ (a) 0.69

0, (A

0.01 !
001 O, (AN 001

figure 38 : (a) géométrie de la réflectométrie des rayons X, (b) [’espace réciproque est sondé dans le plan

(0:0)).
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A T’aide du montage de laboratoire présenté¢ au début du paragraphe précédent, nous avons
réalisé des cartographies de réflectométrie des rayons X. C’est un cas particulier de la
cartographie de 1’espace réciproque pour lequel on sonde le nceud (0,0,0) dans le plan (Q,,0.).
Une section ¢, de ce nceud pour g, = 0 correspond a la condition de réflexion spéculaire
an = ax (figure 38). Nous allons exposer dans cette partie les principes théoriques de cette

technique que nous avons utilisée pour accéder a 1’épaisseur et a la rugosité des couches.

3.4.1. Réflexion, réfraction, et absorption des rayons X

Pour un rayonnement de longueur d’onde A, I’indice de réfraction s’écrit :

n=1-0+ip (53)
avec
A“r,N ,p
+ ’
LT f+ )
_AerNApmf”_)\_u
21 A 41T

La partie réelle de I’indice de réfraction, o, rend compte de la réfraction alors que la partie
imaginaire, S, représente 1’absorption du matériau. o et £ dépendent non seulement de la
longueur d’onde utilisée mais aussi de la composition chimique du matériau™. r, est le rayon
classique de I’¢lectron, N, est le nombre d’Avogadro, p, est la densité¢, 4 est la masse
molaire, f* et /" sont les facteurs correctifs de Holn de dispersion et d’absorption, u est le

coefficient d’absorption linéaire.

Considérons une onde plane E(r,f) irradiant sous un angle d’incidence ay trés faible la surface
d’un milieu d’indice ny. L’onde incidente est en partie réfléchie par la surface, E(r,t), et en

partie transmise dans le milieu, E,(r,?) (figure 39). On peut alors écrire :

E(r,t)=E expi(Kr—wt)
E (r,t)=E, expz(K'r—wt)
E (r,?)=E, expz(K"r—wt)

Les vecteurs d’onde K, K', K", la fréquence @, et I’indice de réfraction n, sont reliés par les

relations suivantes :
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K|=|K"|=K=2n/A=wlcy et |K'| =K'= 21/ = w.ny/cy, (54)

avec ¢y la vitesse de la lumiére dans le vide. Pour les rayons X, I’indice de réfraction est
légerement inférieur a 1, ce qui donne lieu au phénoméne de réflexion totale aux tres faibles

angles. Ceci est discuté ce-dessous.

figure 39 : réflexion et réfraction des rayons X. Le rayon des sphéres d’Ewald pour les ondes réfléchie et

transmise est donné par 27/ et 2 my/A respectivement (équation (54)).

3.4.2. Profondeur de pénétration

Pour des angles d’incidence inférieurs a un angle critique ., appelé angle de réflexion totale,

’onde incidente est totalement réfléchie?®. Celui-ci sécrit :
12
.= (20) (55)

et prend des valeurs de I’ordre de la fraction de degré. Pour des angles inférieurs a @,, une
onde évanescente s’atténuant de fagon exponentielle est générée sous la surface avec une
profondeur de pénétration A variant entre 10 et 100 A, la réflexion totale a lieu sur la surface.

Au-dela de @, I’onde transmise peut pénétrer dans le milieu et est atténuée uniquement par

I’absorption du matériau. La profondeur de pénétration s’écrit :

(56)
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1/2
1/2
avec [ =272 (25—sin2 a)o)+ [(sin2 @, —25)2 +4ﬁ2} (57)

L’¢évolution de la profondeur de pénétration avec I’angle d’incidence est illustrée figure 40.

A (A)

107

10

0.0 0.3 1.0 1.5 2.0

figure 40 : profondeur de pénétration en fonction de wy @, pour une couche de SmNiO;, @, = 0,154° et

A=0,619 4.

3.4.3. Réflexion par un multicouche, formalisme matriciel

Les coefficients de transmission et de réflexion peuvent étre calculés a partir des équations de

Fresnel "’ et s’expriment de la fagon suivante :
T SR R S S 58)
E, K.+K'. E, K. +K'.

K. et K', sont les composantes suivant z des vecteurs d’onde a I’extérieur et I’intérieur du
cristal respectivement. Les coefficients de Fresnel #7 et rr s’expriment également en fonction
des angles réfléchi et réfracté, ay et @'y suivant :

sin wy — 1y sin @' 2sinw
= 00 0 et tp = 0 (59)

sin @y +nysin ' sin @y + ny sin @'
Notons que les quantités accessibles expérimentalement ne sont pas directement les
coefficients 7 et 77 mais leur module au carré |1+ et |14,
Les équations précédentes correspondent a la réflexion/réfraction sur une seule surface lisse.
Cependant, lorsqu’il est question d’un multicouche, les amplitudes des ondes réfléchies et

138 - i o1s .
a ainsi développé un

transmises doivent alors étre sommées de fagon cohérente. Parratt
formalisme récursif exprimant de fagon itérative les coefficients de réflexion et de

transmission, R; et 7}, a chaque interface j a une position z; :
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r +Xj+lexp(2iKz'jzj)

X_:&:exp —21K Z. —
T T zZ,j 1+rj,j XjJrleXp(ZiKz,/Zf)

J +1 (60)
avec le coefficient de Fresnel de réflexion de I’interface j :
r :Kz,_j_Kz,_j+l
i, j+1
K, K, (61)

Cette équation peut étre résolue de facon itérative a ’aide de la condition suivante : il n’y a
pas de réflexion sur la surface inférieure du substrat.

Pour des raisons pratiques, une description matricielle est plus souvent utilisée, celle-ci a été

139

développée par Abeles °”. La matrice de réfraction de ’onde a I'interface (j, j+1), R;;+1, relie

les amplitudes des ondes transmises et réfléchies'®®, A et A", des couches j et j+1 (figure 41) :

:p.feXpi(Kz,_/+1_Kz,_/)zj m.feXp_i(Kz,.1'+1+Kz,./)zj A”ﬁ](zj))

4" (z))
A ,(Zj)

J A./’+1 (Z)

J

mjexpi(K +Kz,j)z‘/. p‘/exp—i(KZ,jH—Kz,j)zj

z, j+1

A",,,(z)
4,,,(z)

j.jt+1

(62)

m] z, j_Kz, Jj+1
2K, (63)

Finalement, pour déterminer I’amplitude réfléchie a la surface d’un matériau en couches (a
I’altitude zo), il suffit de considérer toutes les réfractions subies par ’onde dans chacune des
couches en partant de la couche la plus enterrée (a Daltitude z,). Cela peut se traduire
matriciellement par 1’équation suivante :
A H( Zo)

A(zy)

0

4" (z,)
A(z)

N

=R, R ,..R R

01712 "N-1,N""N,S

(65)
La matrice de passage du milieu 0 au substrat est le produit des matrices de réfraction des

milieux successifs. C’est une matrice M de dimension 2x2 qui vérifie :

4"(z,)

N

A(z)

A" (z,)
A(z,)

4"(z,))
A(z,)

M21 M22

:(Mn M,
(66)
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ny, dy
ZS
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v

z

figure 41 : propagation du faisceau de rayons X dans un matériau en couches.

Enfin, on en déduit le coefficient de réflexion en amplitude, », qui est le rapport des
amplitudes des ondes réfléchie et incidente en z = z,, avec la condition A(z,) = 0, on obtient :
A(z,)) M, (67)

=

Considérons a présent le cas de surfaces et interfaces rugueuses. La rugosité peut étre prise en
compte en remplacant dans 1’équation (62) z; par z; + 8z, Finalement en considérant des

fluctuations d’altitudes gaussiennes on obtient pour la matrice de transfert de 1’équation (62) :

pj,expi([(”+1 —I(Zvj)zjexp—(l(zfrl -K_ j)2cr§,/2 m, exp—i(KZy . +K”)zj exp—(K +K j,)2aj/2

z,

mjexpi(Kz'jH—i-sz )zjexp—(Kz, +K .)20'3,/2 pjexp—i(K_,'jH—szj)zjexp—(l( . —K j)20§/2

J Lj+l z,j z, j+1 z,

z, j+1

(68)
L’introduction de la rugosité d’interface a donc pour effet d’amoindrir les coefficients m; et p;
respectivement des quantités exp-(K+1 + K- J)2032/2 et exp-(K.j+1 - K- J-)chjz/2. Le coefficient
de réflexion r se retrouve quant a lui amoindri de exp-(2K. j+1K- chjz). Nous retrouvons ici le
résultat initialement obtenu par Névot et Croce'*' qui montre que les coefficients de Fresnel
doivent étre corrigés d’un terme analogue a celui d’un facteur de Debye-Waller particulier

faisant intervenir les vecteurs d’onde situés de part et d’autre de I’interface.
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Ce formalisme a été¢ mis en ceuvre afin de caractériser 1’épaisseur et la rugosité de couches de
SmNiO; déposées sur des substrats de SrTiOs. Les résultats correspondants seront exposés en

détail dans le chapitre 4.
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CHAPITRE 3. ETUDE D’UN SYSTEME A FORT

DESACCORD DE RESEAU : ZrO,/MgO

Il est bien connu que les cristaux réels présentent un grand nombre de défauts perturbant
l'assemblage tri-périodique idéal des mailles cristallines, notamment des défauts ponctuels
(lacunes, atomes interstitiels), linéaires (dislocations), plans (fautes d'empilement) ou encore
volumiques (taille finie des cristaux, fluctuations de composition). La présence de ces
imperfections induit des modifications de la distribution d'intensité diffractée. En particulier,
lorsque la taille des cristallites devient inférieure au micrométre, on observe, d'une part, un
¢largissement des raies de diffraction et d'autre part, on constate également la présence de
microdéformations, provenant du fait que les distances interréticulaires varient entre le cceur
et la surface de ces cristaux. Il en résulte aussi une modification de la largeur de la distribution
d'intensité.

Au regard de la taille de leurs particules, les nanomatériaux présentent simultanément ces
deux types de défauts. Leur nanostructure est particulie¢rement originale puisqu’elle présente
une large fraction d’atomes situés a la surface des grains, aux joints de grains ou aux
interfaces'*?. De cette caractéristique résultent de nouvelles propriétés physiques'®'”'.
Cependant, pour comprendre ces propriétés, il faut auparavant analyser finement la structure
et la microstructure de ces nanomatériaux.

Le but de ce chapitre est I’étude des mécanismes a ’origine de la relaxation des contraintes
dans des couches de ZrO, déposées par voie sol-gel sur des substrats monocristallins de MgO.
Ce systéme a 1’avantage de présenter un fort désaccord paramétrique égal a environ 20%,
ainsi, des effets importants de la relaxation des contraintes sont attendus sur la distribution
d’intensité diffractée.

De plus, dans le domaine des céramiques, la zircone est I'un des matériaux les plus
couramment ¢étudiés. Son intérét provient de ses propriétés physiques intrinséques telles que
sa stabilité chimique, sa réfractarité, sa mobilité ionique, son fort indice de réfraction, sa forte
constante diélectrique, mais aussi de ses divers changements de structure cristalline. Ces
derniers sont trés sensibles a des paramétres tels que la microstructure, les défauts structuraux,

les conditions thermodynamiques et le taux de dopant.
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La premicre partie de ce travail est consacrée a un bilan bibliographique portant a la fois sur
les propriétés de la zircone et le procédé d’élaboration par voie sol-gel. Nous porterons
ensuite notre attention sur un des mécanismes de relaxation les plus courants : la formation de
dislocations d’interface. Nous verrons quels sont les effets induits par un réseau de
dislocations périodiques et un réseau de dislocations aléatoirement distribuées sur les profils
de diffraction. Finalement nous conclurons quant aux mécanismes de relaxation du systéme

Zr0,/MgO.

1. L’ECHANTILLON MODELE : ZrO,/MgO

1.1. Généralités sur la zircone

1.1.1. Les variétés polymorphiques de la zircone

La zircone, ou dioxyde de zirconium (ZrO,), est I’un des matériaux céramiques de type oxyde
les plus étudiés. En raison de ses propriétés physiques intéressantes, la zircone déposée en
couches, notamment épitaxiées, suscite un grand intérét dans de nombreux domaines. Les
plus fréquemment évoqués sont les couches tampons pour la croissance de supraconducteurs a

haute température  critique' ' et

146,147,148

les couches diélectriques pour la

microélectronique . De plus, dans le contexte de cette étude, cet oxyde a I’avantage

majeur de présenter un procédé d’élaboration par voie sol-gel bien maitrisé au

5,10,149,150,151,152

laboratoire , pour la synthése de gels, de xérogels, d’aérogels, ou encore de

couches minces.

2 500 Cubique
O 2000]
ERR
*é 1500 Tétragonale Hexagonale
0
£ 1000f
[}
ol T Ortho TI
onOrtho Tétragonale
O | | | | | | | |

0 5 10 15 20 25 30 35 40 45
Pression (GPa)

figure 42 : diagramme de phase pression-température de la zircone.
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La zircone existe a pression atmosphérique sous trois variétés polymorphiques, les phases

monoclinique, tétragonale et cubique. A haute pression, deux phases orthorhombiques sont

153,154 155

observées . Le diagramme de phase pression-température établi par O. Ohtaka *° est

présenté figure 42.

La forme naturelle de la zircone (la baddeleyite), stable a faible température, cristallise dans le
systtme monoclinique. A 1170°C, elle se transforme en phase tétragonale qui a son tour
devient cubique a 2370°C. Cette derni¢re variété reste stable jusqu’a la température de
fusion : 2680°C. La structure cristalline des différentes variétés polymorphiques de la zircone
correspondent a des modifications plus ou moins importantes de la structure fluorine de la
phase cubique. La phase cubique, de groupe d’espace Fm3m se caractérise par un ion Zr'"
centré dans un cube parfait constitués de huit anions oxygeéne, un cube sur deux étant occupé.
La structure de la variété tétragonale (groupe d’espace P4,/nmc) dérive de celle de la structure
cubique et est obtenue par une distorsion du réseau de la fluorine, I’ion Zr*" est toujours en
coordinence 8 mais cette fois le cube anionique est déformé. Enfin, la structure de la variété
monoclinique correspondant également & une déformation de la maille fluorine, admet le

groupe d’espace P2,/c. Cette fois, I’ion zirconium prend une coordinence 7.

O ») O
o O o

ZrO, cubique ZrO, tétragonale ZrO, monoclinique

figure 43 : représentation de 1'environnement de lion Zr** dans les trois variétés polymorphiques de ZrO, a

pression atmosphérique.

La transition de phase cubique vers tétragonale est displacive. Elle résulte du déplacement
alternatif vers le haut et vers le bas des colonnes d’ions oxygene le long de 1’axe c. Cette
transformation induit peu de contraintes dans le matériau. Par contre, la transition de phase
tétragonale vers monoclinique s’opere par un mouvement collectif et simultané des ions
oxygene et zirconium. Ces mouvements sont de faible amplitude et ce processus est

athermique. Cette transformation est de type martensitique et induit une variation de volume
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de la maille (de 3 a 5%) qui provoque une fissuration catastrophique du matériau a la
transition. Pour cette raison, la zircone pure n’est jamais utilisée pour des applications

thermomécaniques.

1.1.2. Stabilisation des phases de haute température

Comparativement aux phases de haute température, et notamment la phase tétragonale, la
phase monoclinique présente un excés d’énergie de surface. La phase tétragonale peut ainsi
étre stabilisée a température ambiante en augmentant la surface spécifique, c’est a dire en
réduisant la taille des grains'*.

L’adjonction de dopants oxydes particuliers permet de réaliser des solutions solides plus ou
moins étendues qui modifient les températures de transition de phase et stabilise ainsi la phase
tétragonale ou la phase cubique a température ambiante. On parle dans ce cas de zircone

stabilisée. Les dopants utilisables sont trés nombreux, les plus couramment rencontrés dans la

157,158,159 160,161,162
, de

littérature sont les oxydes de calcium magnésium et
> gt s 63,163,164,165 o . : ) o

d’yttrium . La substitution du zirconium par un cation de valence inférieure a pour

J4 N . +

effet de créer des lacunes d’oxygéne et les ions Zr'" se retrouvent alors localement en

coordinence 7. Ce mécanisme serait a 1’origine de la stabilisation des phases cubique et
, N , . 1 . . e, .

tétragonale a température ambiante'®. Les zircones partiellement stabilisées peuvent contenir

les deux phases, tétragonale et cubique, ou une seule (tétragonale). Ces matériaux sont utilisés

167 . .
. Les zircones dites totalement

essentiellement pour des applications thermomécaniques
stabilisées, présentent uniquement la phase cubique. Elles contiennent un taux de dopant élevé
et présentent donc une forte concentration de lacunes d’oxygeéne. Ce sont des conducteurs
ioniques, utilisés notamment comme ¢lectrolyte solide dans les piles & combustible ou encore

168,169

comme sonde a oxygene en sidérurgie. Dans le cas de la stabilisation de la phase

cubique par dopage de ZrO, par MgO, Kisi et Howard'”® ont montré que le paramétre de
maille obéit a une loi de Végard :
a (A)=5,1063 - 0,184x (69)

avec x la fraction molaire de MgO.

1.2. La zircone par voie sol-gel

1.2.1 Dépot par voie sol-gel

La voie sol-gel autorisant les mélanges a 1I’échelle moléculaire, et ainsi le controle de la

stoechiométrie, permet 1’obtention de solutions trés homogenes et de grande pureté. De plus,
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elle est peu cotliteuse pour la réalisation de dépdts et permet de recouvrir de grandes surfaces
sur des pieces de géométrie complexe.

On obtient un gel polymérique par hydrolyse et condensation d’alcoxydes métalliques dans un
solvant organique. Ces alcoxydes de formule M(OR),,,, ou R désigne un radical organique de
type C,Hzni1, sont le résultat d’une réaction directe entre un métal M et un alcool ROH. Ils
sont trés sensibles a I’humidité, la chaleur et la lumiére.

Le revétement des substrats est réalisé par trempé (dip-coating) dans un sol. Pendant la phase
de dépdt, le précurseur est hydrolysé par les groupements hydroxyles présents a la surface du
substrat. Les différents traitements thermiques appliqués ensuite a la couche induisent la
cristallisation'’’ puis la croissance des grains constitutifs de la couche. Deux types de
croissances sont a considérer. Tout d'abord la croissance normale, au cours de laquelle les
petits grains moins stables en raison de leur forte énergie de surface disparaissent au profit des
plus gros'”. Ensuite la croissance anormale, ayant licu lorsque la taille des grains est égale a
'épaisseur de la couche. Lors de la croissance anormale, les grains de plus faible énergie, c'est
a dire ceux ayant développé des relations d'épitaxie avec le substrat croissent plus rapidement

en consommant les grains non orientés®®.
1.2.2. ZrO,/MgO

1.2.2.1. Croissance de la couche

Une couche de zircone pure a été déposée sur un substrat de magnésie (MgO) taillé
parallélement a ses plans (00/) par trempé dans un sol précurseur de zirconium. Le précurseur
employé est le n-propoxyde de zirconium (Zr(OPr)4). Un agent complexant, 1’acétylacétone, a
été utilisé afin de limiter la réactivité du précurseur vis a vis de I’hydrolyse'”. Ceci permet
d’éviter la formation de précipités et donc de favoriser la formation de chaines polymériques.
L’addition des réactifs est réalisé dans une boite a gant sous air sec dans un solvant de n-
propanol. Le rapport des concentrations d’acétylacétone et de précurseur a été fixé a 0,5 et la
concentration du précurseur 4 0,1 mol.L™.

Un premier traitement thermique (1h a 600°C) induit une cristallisation de la zircone suivie
d’une croissance normale : la couche est alors sous forme polycristalline. Lors d’un second
traitement thermique (1h a 1500°C), la couche de zircone subit une croissance anormale due a
une instabilit¢ morphologique des grains constituant la couche. Cela se traduit par un

174,175

découvrement du substrat qui présente alors des relations d’épitaxie avec les 1ilots

monocristallins de zircone issus de ce processus de croissance. La couche est alors
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discontinue et est constituée de deux familles d’ilots suivant I’orientation normale qu’ils

présentent avec le substrat.

1.2.2.2. Relations d’épitaxie

L’orientation normale des ilots de zircone a été obtenue a 1’aide d’un balayage au voisinage
du nceud (002) du substrat de magnésie. La premicre famille présente des ilots dont les plans
(002) sont alignés avec les plans (002) du substrat tandis que la seconde famille présente des
ilots dont les plans (111) sont alignés avec les plans (002) du substrat. Ce résultat est illustré
sur la cartographie de la figure 44 sur laquelle I’axe Q. est paralléle a la direction [001] du
substrat et I’axe Q, est parall¢le a la direction [100] du substrat. Nous ne considérerons par la
suite que les ilots d’orientation normale (002), les ilots d’orientation normale (111) présentant
une distribution d’intensité trés particuliére (démultiplication des nceuds en fonction de ¢)

délicate a interpréter.

3.163 (a)
e
(002) MgO
(b)
. 400F
<
S (002) ZrO, ~ 300/
C— —
P’ F—»a’ 200+
(111) ZrO, 8
= 100
O d 1 Il T + d L Il T
1.494 210 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

-0.062 Q. (A1) 0.062 o ()

figure 44 : (a) cartographie du neeud (002) de MgO et des neeuds (002) et (111) de ZrO,. (b) balayage ¢ sur les
plans (-204) de ZrO,.

La détermination de l’orientation dans le plan est communément effectuée en mesurant
I’intensité diffractée par des familles de plans inclinés par rapport a la direction normale. Pour
ce faire nous avons choisi la famille de plans (-204). Si la couche est monocristalline ou si elle

présente une orientation unique, la périodicité de ces plans en ¢ est w/2. A 'inverse, si
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plusieurs orientations existent, nous enregistrerons une intensit¢ pour des valeurs de ¢
différentes de nm/2. Un balayage ¢ sur les plans (-204) de la zircone est donné sur la figure
44b. L’origine en ¢ correspond a la direction [100] du substrat. Les pics de diffraction

apparaissent pour ¢ =0 et ¢ = 90°, ce qui atteste de I’existence d’une seule orientation dans le

plan pouvant s’écrire : [100]ZrO; // [100]MgO.

2. LES DISLOCATIONS D’INTERFACE

Les dislocations constituent 1'un des défauts les plus étudiés en diffraction des rayons X, tant

dans les matériaux  polycristalling!’¢:!77-178:179.180.I8L.IS2.I83.184 = 0o dans  les

185,186 187,188 189,190,191,192,193,194,195

monocristaux et dans les couches épitaxiées ou elles
permettent la relaxation des contraintes entre la couche et son substrat. Ce chapitre est
consacré¢ a 1’étude de la relaxation des contraintes dans le systéeme a fort désaccord
paramétrique ZrO,/MgO par la formation de dislocations d’interface. Auparavant, nous allons
définir quelques notions essentielles a la compréhension de ce mécanisme de relaxation.
Ainsi, apres avoir défini les différents types de dislocations, nous détaillerons les expressions
des déplacements dus a un réseau de dislocations périodiques et a un réseau de dislocations
aléatoirement distribuées a 1’interface couche/substrat. Puis, nous comparerons dans ces deux

cas, les distributions d’intensité calculées.

2.1. Généralités sur les dislocations

Une dislocation est un défaut linéaire interrompant I’organisation cristalline. Elle se
caractérise par la direction de sa ligne, et son vecteur de Burgers, b, dont la norme représente
I’amplitude de la déformation qu’elle engendre. La direction du vecteur de Burgers par
rapport a la direction de la ligne de dislocation différe selon que la dislocation soit coin ou vis.

Les déplacements engendrés dans un cas ou 1’autre seront aussi différents.

2.1.1. Dislocations vis

Dans le cas d’une dislocation vis, chaque atome d’un plan atomique perpendiculaire a la ligne
de dislocation « monte » d’un pas égal a b a chaque tour d’une trajectoire s’enroulant autour
de la dislocation. Pour une dislocation vis, le vecteur de Burgers est colinéaire a la ligne de
dislocation (figure 45), alors b.v = b (£ b selon le sens de b), avec v un vecteur unitaire de la

ligne de dislocation (AB).

=77 -



O
O
O
O
O
O
v

O
O
O
O
v

figure 45 : dislocation vis.

Le déplacement d’une dislocation parallélement a son vecteur b génére un plan sur lequel le
glissement de cette dislocation est possible, ce plan est appelé plan de glissement et est défini
par sa normale bav. Pour ce type de dislocation, bav = 0, alors n’importe quel plan pour

lequel b est un axe de zone" est un plan de glissement possible pour la dislocation.

(a) (b) (©)

t t }couche
z Q L -
} substrat

figure 46 : représentation (a) d’une dislocation vis (symbolisée par un S) de vecteur b = (0,b,,0), (b) d’'une
dislocation coin de vecteur b = (by,0,0), et (c) d’'une dislocation coin de vecteur b = (0,0,b,) a l’interface

couche/substrat.

Considérons une dislocation vis a I’interface couche/substrat (z = 0) dont la ligne est parallele
a D'interface (figure 46a). Le vecteur de Burgers s’écrit b = (0,5,,0). Alors, I’examen de la

figure 45 montre que le déplacement dans la direction y s’écrit'*®:

_ Yy ( X )
uy—— arctan| ——
21 z (708.)

u, et u, étant nuls.

La condition de contrainte nulle a la surface est respectée’”° si 1’on introduit une dislocation
image, de signe opposé (b = (0,-,,0)), et placée a ’extérieur du cristal a une distance z = 2¢
de I’interface (¢ étant ’épaisseur de la couche). Alors, le déplacement correspondant s’écrit :

u' =——2>= arctan
Y T

—z+2t (70b)

¥'Un axe de zone est la ligne d’intersection d’un groupe de plans.
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2.1.2. Dislocations coin

On peut simplement décrire une dislocation coin en insérant (ou en supprimant) un demi-plan

supplémentaire d’atomes dans le réseau cristallin comme le montre la figure 47.

figure 47 : insertion d’un demi-plan d’atomes pour former une dislocation coin.

Le vecteur de Burgers d’une dislocation coin se caractérise par : b.v = 0. Dans ce cas, le plan
de glissement est unique et est défini par sa normale bav. Le plan de glissement et le vecteur
de Burgers définissent le systeme de glissement d’une dislocation. Nous verrons plus loin que

dans le cas de la zircone, il existe trois systémes de glissement possibles.

Considérons a présent une dislocation coin dont la ligne est parallele a Dinterface
couche/substrat, de vecteur de Burgers b = (4,,0,0) (figure 46b). Son plan de glissement est
confondu avec le plan d’interface. Les déplacements u, et u. induits par cette dislocation
peuvent étre obtenus a partir des équations d’équilibre statique issues de la théorie de

196,197

I’¢lasticité linéaire dans un milieu infini pour un matériau isotrope (en négligeant les

différences de propriétés élastiques entre la couche et le substrat) :

b

. -z —xxz
U =-—— arctan[ — + ) 5
Tr X xT+z (71a)
b _ 2
uZ:2 X —1 20(ln(x2+zz)+ (2)(x .
s X +z (71b)
avee
1
X=—"—"FT"
2(1-v (71¢)
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v étant le coefficient de Poisson du matériau, les valeurs de v sont habituellement voisines de

1/3.

Si I’on calcule les contraintes associées a ces déplacements et que 1’on détermine la force
résultante agissant sur la surface de la couche alors on trouve que celle-ci est non nulle'*. Si
I’on considére en plus de cette dislocation une dislocation image de sens opposé
(b = (-b,,0,0)) placée a une distance z = 2¢ de I’interface a 1’extérieur du cristal, toutes les
contraintes agissant sur la surface s’annulent sauf o,. Les déplacements associés a cette

dislocation image sont donnés ci-dessous :

i b, (—z+2t) —ox(—z+21)
uxz—arctan + 2 )
2m X X +(—Z+2 Z) (728.)
b — 2
u,=— l—alrx[x2+(—z+2t)2]+#
2m 2 X +(—Z+2Z) (72b)

Ici, le cas simple de la construction image ne suffit pas a satisfaire la condition de contrainte

. . . . 35
nulle a la surface. Pour respecter cette condition, des termes additionnels sont nécessaires™ :

ua:Q (I-—o)x  2ax(—z+t)(—z+2¢)
™ H(—zh2e ) [x2+(—z+2t)2]2

(73a)

bt (—z42%) +o<(—z+t)[(—z+2t)2—x2]

T X H(—z421) [xz +(—z+2t)2]2

u =

z

(73b)

De la méme fagon que précédemment on peut obtenir les déplacements induits par une
dislocation coin dont la ligne est parall¢le a I’interface couche/substrat, de vecteur de Burgers

b = (0,0,b.) (figure 46¢)"° :

b _ 2
ux:—zz lzaln(xz-l-zz)-i- S‘Z .
T X +z (743)
b, X o&xz
uzzz—arctan - >
T 7 Xtz (74b)

Les déplacements induits par la dislocation image correspondante s’écrivent'*® :
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b — _ 2
2 . o‘ln[x2+(—z+2t)2}+—f‘( Z+2t)2
i z O(X(_Z+2t)
u_=————arctan . 5
2m (—z+421) X’ +(—z+21) (75b)
Finalement les termes additionnels prennent la forme™ :
e bt (1—cx)(—z+2t)_HX2X2(—Z+t)t[x2+(—z+2t)2]
x 2 2 2
 EE T Eaaey 6
oo bt (me)x | ax(—z)(—z421)
TR0 [0y (76b)

2.1.3. Dislocations mixtes

Une dislocation pour laquelle le vecteur de Burgers n’est ni colinéaire ni perpendiculaire a la
ligne de dislocation présente alors a la fois une composante vis et une composante coin, on

I’appelle dislocation mixte. Elle est représentée sur la figure 48.

figure 48 : dislocation mixte.

Le vecteur de Burgers se décompose en une composante vis et coin suivant :
by = (b.v)v et b, = VA(bAV).

Les déplacements associés a ce type de dislocations s’obtiennent alors en sommant les
déplacements dus a chacune des composantes coin (b,,b.) et vis (b,) décrits plus haut
(équations (70-76)). Par exemple, une dislocation coin de vecteurs de Burgers b = (5,,0,b.)

donnera lieu aux déplacements suivants selon x:

u (b b )=u/(b_,0)+u/(0,b) (772)
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' (b, b.)=u\(b,,0)+u,(0,b.)

(77b)
ul(b_, b )=ul(b_0)+ul(0,b ) (77¢)
De méme selon z :
u (b b )=u_b_,0)+u_(0,b) (782)
u (b, b )=u"(b_0)+u (0,b) (78b)
ul(b_, b )=ul(b_0)+ul(0,b ) (78¢)
Les déplacements totaux résultants ' s’expriment alors :
(b, b )=u (b, b.)+i(b, )+l (b,.b.) (799)
u, (b, b )=u (b, b )+u, (b, b )+ul(b,b,) (79b)

2.2. Réseau de dislocations aléatoirement distribuées

2.2.1. Fonction de corrélation et formalisme de Krivoglaz

Comme nous venons de le voir, les déplacements induits par les dislocations dépendent
fortement de 1’épaisseur de la couche. Ainsi, les expressions développées au cours du chapitre
1 ne dépendant que de la longueur de corrélation (Ar) ne peuvent étre utilisées pour décrire la
distribution d’intensité diffractée par une couche déformée par un réseau de dislocations
d’interface. Nous devons donc repartir de ’expression de 1’amplitude diffusée par une
couche. Nous allons utiliser dans ce paragraphe le formalisme établi par Krivoglaz®' décrivant
I’intensité diffractée par un cristal contenant une distribution aléatoire de défauts et repris par
Kaganer et al. dans le cas des dislocations d’interface™. L’amplitude diffusée est alors

obtenue en réalisant la somme sur tous les atomes du cristal :

E(Q)=Y exp|~iQ(r, +u,)| (30)

r, est le vecteur position de la 5™ maille du cristal non déformé, et ug = u(rs) est le vecteur

déplacement dii aux défauts. L ’intensité résulte alors de la moyenne
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1(Q)={|E(Q)P) 81)

réalisée sur toutes les positions de défauts possibles. Elle s’écrit comme une double somme

sursets’”

](Q):Zexp[—iQ(rs—rs')]G(rs,rsv) 82)

avec la fonction de corrélation :

G(rs,rs,):<exp[—iQ(us—us,)]> (83)

La moyenne <.> est réalisée en considérant us comme le déplacement dii & I’ensemble des
contributions de déplacements dues a tous les défauts présents dans le cristal. Considérons
dans un premier temps qu’il n’existe qu’un seul type de défauts dans le cristal. Le
ieme

déplacement de la s maille résulte de la somme des déplacements dus a tous les défauts :

u = u

o (84)
avece
ust:u(rs_rt) (85)

le déplacement a la position ry di a un défaut a la position r.. La somme peut étre alors
étendue a I’ensemble des mailles par I’introduction du taux d’occupation ¢, Celui-ci vaut 1
lorsqu’un défaut est présent dans la maille de vecteur r¢, et 0 sinon. La valeur moyenne

¢ = <c> est la densité de défauts. Finalement on obtient :

us = Z ct ust
t

(86)

En substituant I’équation (86) dans I’équation (83) on fait apparaitre le produit :

G(rs,rs.)=<HeXP[—ictQ(“st_“svt)]>

(87)

En supposant que les défauts ne sont pas corrélés, c’est a dire que le champ de déplacement

de chaque dislocation s’atténue assez rapidement pour ne pas influencer ceux des dislocations
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voisines, alors 1’équation (87) se compose d’un produit de termes statistiquement
indépendants. La moyenne de chacun de ces termes peut étre développée de la fagon

suivante :

<exp[—ictQ(ust—us,t”>=cexp[—iQ(ust—us. t)]+1 —c (88)

puisque ¢; ne peut prendre que deux valeurs: 1 avec une probabilité ¢ et 0 avec une

probabilité (1 - ¢). L équation (87) devient alors :

G(r,, rs,)=H [cexp[—iQ(ust—us,t)]+l —cjl

t

:expz ln[cexp[—iQ(ust—us,t)]+1 —c]

=exp[—T(rs,rS ')] (89)

Pour de tres faibles densités de défauts, ¢ << 1, le développement limité du logarithme permet

de simplifier la fonction de corrélation, telle que :

e -esl0fn. )

(90)

Généralement, plusieurs types de défauts contribuent & u,. Par exemple des dislocations
d’interface présentant des lignes dans des directions différentes constituent différents types de

dislocations. Le déplacement us s’écrit alors :

u = u
2 1)

ou « représente un type de défauts. On introduit alors un taux d’occupation ¢,, valant 1 si le
défaut de type a est présent sur le site ¢, et 0 sinon. La densité de défauts de type o étant

donnée par ¢, = <c,;>. Alors I’équation (90) devient :

e =T Zr vl 10l o]

92)
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2.2.2. Intensité diffractée par un réseau de dislocations
aléatoirement distribuées

A partir des considérations précédentes, 1’intensité diffractée par une couche contenant des

dislocations d’interface aléatoirement distribuées peut s’écrire en fonction de g, et g :

I(q,, qz):_]; dx V(x ,O)T T dzsdzs,-Q(ZS)Q(ZX,)exp[—i[qxx +qz(zx—zs,)”G(x .2, zs,)
93)

Notons que dans le cas présent, contrairement & Kaganer™, nous faisons clairement apparaitre
les facteurs de forme (2 et le volume de corrélation détaillés au cours du chapitre 1. Pour un
réseau de lignes de dislocations paralleles a x et a y, la fonction de corrélation se décompose
en deux termes tels que 7' = T, + 7). Pour le premier réseau de dislocations (paralléle a x),

effectuer la somme sur toutes les positions possibles de défauts de 1’équation (92) revient a

réaliser I’intégrale a”' j dy , ou a est le paramétre de maille. On fait ainsi apparaitre la densité

linéaire de dislocations p, = c,/a :

I fz.2)=% pa]idy-[l —exp[~iQ[u, (¥, 2)-u, (7.2, (94)

Cette partie de la fonction de corrélation ne dépend pas de x car les déplacements induits par
des dislocations paralleles a 1’axe x ne dépendent que de y et z. Pour le systetme de

dislocations paralléles a I’axe y, T}, dépend de x suivant:

T\fx.z.2)= 20, [ awfi-espl-iu, (v 2=, (er=r )| (95)

En considérant des grandes longueurs de corrélation (x— ), la fonction de corrélation

devient :
T,(z,z,)=lim_  T(x,z, z.)

N

Alors, on obtient la partie cohérente de I’intensité :

Ic(qx,qz)ZIo dx V(x,O)T szs dz -Q(z)Q (ZS,)exp[—i[qxx+qz(zx—zs,)”exp[—Too(zS , zs,)]
(96)
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Dans le cas d’une couche exempte de dislocation 7., = 0, on retrouve ainsi les expressions du
chapitre 1 calculées pour des volumes de corrélation correspondant a des formes

prismatiques, et suivant g, on obtient le résultat bien connu :

_sinz(qzt/2)

(a.12]

c z

Par conséquent, la partie diffuse de I’intensité est aisément obtenue en soustrayant 1’équation

(96) a I’équation (93) :

Id(qx,qz)Zl dxV (x ,O)IIdzsa’zs,-_O(zS)Q(zs,)exp[—i[qxx +qz(zs—zs,)”

X[exp[—T(x,ZS, ZSV)}—eXP[_Too(ZS’ Zs')H 97

Cette expression fait intervenir plusieurs intégrales, elle peut néanmoins se simplifier dans le

cas de tres faibles densités de dislocations pr << 1.

Ne considérons qu’un seul systeme de dislocations paralléles a y. Alors T, tend vers 0 pour
de grandes valeurs de x’ puisque ugy(x’,z) tend vers 0. Par ailleurs, 7(x,z,zs’) est faible (of <<
1), alors la simplification exp(-7) = 1 — T peut étre appliquée a 1’équation (97). Finalement,
Kaganer a montré qu’en changeant I’ordre d’intégration, la distribution d’intensité diffuse

prenait la forme :

[d(qx,qz)zg: P IOde(x):Tdz~Q(z)exp(—iqxx)exp(—iqzz)[exp[—iQua(x, z)]—l} 2

(98)

Cette expression ne fait intervenir que la densité de dislocations (apparaissant comme un
poids attribué a chaque type de dislocations) et le déplacement associ¢ a une seule dislocation
(cf paragraphe 2.2.1). Elle donne lieu a une distribution tout a fait particuliere de I’intensité

diffuse. Nous allons détailler ses caractéristiques a I’aide de quelques exemples.

Choisissons tout d’abord un réseau composé d’un seul type de dislocations coin paralléles a y,
aléatoirement distribuées a 1’interface couche/substrat et de vecteur de Burgers b = (5,,0,0).
Ce type de dislocations correspond a la suppression de demi-plans perpendiculaires a
I’interface. La distribution d’intensité diffuse correspondante suivant g,, pour une réflexion

symétrique Q = (0,0,0.), est calculée a partir de la composante ', des déplacements (équation
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(79b)). Le résultat est présenté figure 49a. La distribution d’intensité associée a ce type de
dislocations ne présente qu’un seul maximum centré en ¢, = 0. Par contre, lorsque 1’on
considere en plus une composante b, du vecteur de Burgers, il apparait alors un maximum
secondaire a gauche (figure 49b, b = (b,,0,-b.)) ou a droite (figure 49¢c, b = (b,,0,+b.)) du
maximum principal d’intensité. Ce type de dislocations induit en effet des inclinaisons
préférentielles des plans cristallins dues a la suppression de demi-plans qui sont cette fois
inclinés par rapport a ’interface. Finalement, si on prend en compte ces deux derniers types
de dislocations simultanément, le profil d’intensit¢ diffuse présente alors deux maxima

symétriques de part et d’autre du maximum en g, = 0 (figure 49d).

Dans le cas de fortes densités de dislocations (pf >> 1), une expression simple, donnant une
forme gaussienne a la distribution d’intensité diffractée peut étre obtenue®™. Pour des

réflexions symétriques elle s’exprime de la fagon suivante :

7.~ 4.
I(q,, qz)ocexr)[——zo
20

X

_ qz_ qz()

2
z

+exp

] (99)

avec ¢y et g.o les déplacements respectivement suivant x et z du pic de diffraction dus au
déformations homogenes induites par les dislocations. Ils dépendent de la composante b, du
vecteur de Burgers et de la densité de dislocations suivant :

2v

quZPQxbx et quZ_:szbx avec pzz Pa

(100)

Notons que ces équations sont strictement équivalentes a 1’équation (113) du paragraphe 3.3.3
de ce chapitre. o’ et o’ sont les variances respectivement suivant ¢, et g.. Celles-ci sont

¢galement proportionnelles a la densité de dislocations :
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(b, +b7)

2
—ewi:( v )p
1—v

21t (101)

figure 49 : intensité diffuse calculée a partir de I’équation (98) pour un réseau de dislocations coin paralleles a

y et aléatoirement distribuées a linterface, (a) b = (b,,0,0), (b) b = (b,,0,-b.), (c) b = (b,,0,+b,), (d) b =

Intensité (u.a)
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2.3. Réseau de dislocations périodiquement distribuées

Lorsque les dislocations sont périodiquement réparties a I’interface couche/substrat, un autre
formalisme est utilisé. Cette fois nous avons développé les expressions des déplacements dus
a un réseau de dislocations périodiques a partir des champs de contraintes donnés par Hirth et
Lothe dans [196]. Dans la mesure ou ces défauts ne sont pas aléatoirement distribués, les
expressions des déplacements ont pu étre implémentées directement dans I’expression de

I’amplitude diffractée.
EZId3r-Q(r)exp[—ihu(r)]exp(—iqr) (102)

Pour une réflexion symétrique : h = (0,0,/,), n’est sélectionnée que la composante z du
vecteur de déplacements. Nous ne présenterons donc que les expressions de u, pour différents

vecteurs de Burgers.

D’aprés Hirth et Lothe'®®, les composantes o et o, du tenseur des contraintes correspondant
a un réseau de dislocations périodiques paralléles a I’interface de vecteur de Burgers b =

(0,0,b,) s’écrivent :

- .\(2ni) cosh(zni)_cos(an +2nismr(2ni)
D D D D D
L bz bz bz bz ] (103)
= u\(ZnL) cosh(2rri)—cos(2ni)—2nisinr(2ni)
D D D D D
L bz bz bz bz | (104)
avec
pb,
0,=
2D, (1—v)|cosh 2w —|—cos|2m—
- Db Db
- - (105)

Dy, est la distance entre les dislocations, et ¢ = E/[2(1-v)] (avec E le module d’Young). Les

équations (103-105) correspondent au schéma de la figure 50a.
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figure 50 : réseaux de dislocations coin périodiques paralléles a l'interface, (a) b = (0,0,b.), (b) b = (b,,0,0).

Or, pour des cristaux isotropes, on peut exprimer la relation contrainte-déformation

simplement :
1
ezz -7 [O-xx_v(gvy+0-zz)]
E : (106)

Par ailleurs, le calcul des contraintes induites par une seule dislocation coin paralléle a y

montre que196 :
O-yy:v(axx+o-zz) (107)

Cette relation est supposée vérifiée pour un réseau de dislocations périodiques paralléles a y.

Ainsi, I’équation (106) devient :

ezzzl[(l —vz)oxx—v( 1+v)o_]
E (108)

Apres intégration de I’équation (108) on obtient finalement I’expression des déplacements

suivant z :
b, |(1-2v) tanh(rrz/DbZ) » zb ID, sin(ZTrx/DbZ)
u(x,z,b)=—— arctan — =
: : 27| 2(1-v) tan(nx/DbZ) 4(1-v) cos(2rrx/Dbz)—cosh(2nz/Dbz)
b sin(27Tx/Dbz)
+———=——— arctan
41 (l—v) exp(21'rz/DbZ)—cos(2Trx/Dbz)

(109)

Le méme raisonnement peut étre suivi pour obtenir les déplacements dus au réseau de
dislocations périodiques de la figure 50b. Cette fois le vecteur de Burgers est b = (5,,0,0) et

les dislocations sont espacées de Dy,.
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On obtient finalement :

b, | 1-2v
uz(x,z,bx)——ETr mln[cosh(erz/Dbx)—cos(2Trx/Dbx”]
_sz/Dbx sinh(21Tz/Dbx)
4(1-v) cos(Zrrx/Dbx)—cosh(2Trz/Dbx) (110)
On retrouve ici des expressions similaires a celles obtenues par Kaganer'® pour les

déplacements u,. Pour une réflexion symétrique, I’intensité diffractée suivant g, par un réseau

périodique de dislocations s’obtient a partir de 1’équation (102) :

2

dzdx -exp[—ihzuz(x ,Z, bx,bz)]exp(—iqxx)

o"ﬁb

1(q,)=|]
0 (111)

Les effets induits par un réseau de dislocations périodiques sur la distribution d’intensité
diffractée ont été mis en évidence par le calcul de /(g,) pour différents types de dislocations a
’aide des équations (109-111). De fagon analogue aux calculs effectués dans le paragraphe
précédent (figure 49), nous avons considéré quatre cas. Dans le premier cas (figure 51a), le
vecteur de Burgers ne possede qu’une composante suivant x. Il correspond a un réseau de
demi-plans verticaux périodiques et espacés de Dy, = 10 nm. Le champ de déplacement
associé¢ a ce réseau de dislocations est simplement donné par 1’équation (110). Le profil
d’intensité correspondant présente en plus des franges d’épaisseur (franges de faible période)
un réseau de pics satellites périodiquement répartis de part et d’autre du maximum d’intensité
diffractée. La distance entre ces satellites est inversement proportionnelle a la distance
interdislocation. Le réseau de dislocations de la figure 51b peut étre décrit comme la somme
de deux sous-réseaux, 1’'un de vecteur de Burgers b = (b,,0,0) dont les dislocations sont
espacées de Dp, = 10 nm et I’autre de vecteur de Burgers b = (0,0,-b.) dont les dislocations
sont espacées de Dy, = 10 nm. Le champ de déplacements associé a ce réseau de dislocations
résulte alors de la somme des champs de déplacements u.(x,z,by) et u.(x,z,b;). Comme
précédemment, ce réseau de dislocations donne lieu a D’apparition de pics satellites
périodiques. Cependant, cette fois on remarque que la distribution d’intensité est asymétrique,
ceci provient de la composante b, du vecteur de Burgers impliquant une inclinaison des demi-
plans insérés. Lorsque I’on change le signe de b, (figure 51c), on obtient le méme résultat,
I’asymétrie étant cependant inversée. Finalement, un réseau de dislocations alternativement

«inclinées » a gauche et a droite peut €tre obtenu en considérant trois sous-réseaux de
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dislocations (figure 51d). Le premier présente des dislocations espacées de Dy, = 10 nm de
vecteur de Burgers b = (,,0,0), le deuxiéme présente des dislocations espacées de Dy, = 2Dy,
de vecteur de Burgers b = (0,0,-b,) et le dernier présente des dislocations espacées de Dj, =
2Dy, de vecteur de Burgers b = (0,0,+5;) et est décalé en x de Dy, par rapport aux deux autres
réseaux. L’espacement intersatellite est cette fois divisé par 2 puisque le motif du réseau de
dislocations est constitu¢ d’une dislocation avec b = (b,,0,7b.) et d’une dislocation avec b =

(b,0,-b.) et présente par conséquent une périodicité égale a 2Dy,.
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figure 51 : intensité diffractée calculée a partir de I'équation (111) pour un réseau de dislocations coin
périodiques. (a) b = (b,,0,0), (b) b = (b,,0,-b.), (c) b = (b,,0,+b.), (d) b = (b,,0,1b.). Dans chaque cas, la cellule

de calcul correspond a 10 dislocations avec t = D = 100 nm.

Il est intéressant de constater que, contrairement au cas des dislocations aléatoirement

distribuées, les dislocations périodiques ne produisent aucun élargissement des pics de
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diffraction. Comme nous allons le voir a la fin de ce paragraphe, ceci est dii au fait que ces
dislocations induisent principalement des déformations homogenes (a I’exception de la zone
proche de I’interface). Remarquons de plus que les contraintes dues aux dislocations images
ne sont pas prises en compte. En effet, lorsque z >> D,./2, Hirth et Lothe ont montré que les
contraintes décroissent exponentiellement vers 0 avec z du fait de 1’écrantage des champs de
déplacements des dislocations lorsque celles-ci sont périodiquement distribuées'. Pour z =
2Dy, les contraintes induites par le réseau de dislocations périodiques sont 100 fois plus
faibles que celles induites par une seule dislocation pour la méme valeur de z. Sur la figure 52
sont représentés les champs de déplacements u. suivant x et z autour d’une seule dislocation
coin isolée et autour de deux dislocations coin appartenant a un réseau périodique. On
remarque sur la figure 52a que lorsque D’épaisseur de la couche atteint la distance
interdislocation (5 nm), la couche est déformée de fagon homogene. Dans le cas d’une seule
dislocation (figure 52b), la couche n’est pas déformée de fagcon homogene et ce quel que soit
z. Dans ce dernier cas (correspondant a la figure 49), les déformations hétérogénes donnent
lieu & deux pics satellites sur la distribution de diffusion diffuse suivant ¢, (dans le cas de
deux types de dislocations : +b, et —b;) alors que dans le premier cas (correspondant a la
figure 51), les champs de déformations hétérogénes générées proche de I’interface sont
répartis de fagon périodique en x et induisent ainsi des pics satellites périodiques sur la

distribution d’intensité diffractée suivant g,.

(b)

(a)

z (nm)
z (nm)

(e}

0 X (nm) 10 -10 X (nm) 10

figure 52 : champ de déplacements u, induit par (a) deux dislocations coin espacées de 5 nm avec b = (b,,0,0),

par (b) une dislocation coin avec b = (b,,0,0).
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3. APPLICATION A L’ETUDE DU SYSTEME ZrQO,/MgO

Le systeme ZrO,/MgO a la particularité de présenter un fort désaccord paramétrique. Celui-ci

est évalué a e,= 21,2 % en considérant le parametre de maille de la zircone cubique,

a = 5,106 A, et le paramétre de maille de MgO (cubique de groupe d’espace Fm3m)
a = 4,213 A. L’interface est donc soumise a de fortes contraintes épitaxiales. Le systéme ne
peut étre stable que s’il existe des mécanismes permettant d’accommoder les deux réseaux
cristallins. Compte tenu de la valeur élevée du désaccord paramétrique existant entre ZrO, et
MgO, des effets importants de relaxation des contraintes sont attendus sur les distributions
d’intensité diffractée. Nous nous proposons ici d’étudier les mécanismes responsables de

I’accommodation des parametres de maille dans ce systeme.

3.1. Etat de contrainte

Comme nous I’avons vu au cours du premier chapitre, pour dissocier la relaxation d’origine
mécanique de la relaxation d’origine chimique, il est nécessaire de cartographier des nceuds
correspondant a des réflexions asymétriques. Dans le but d’évaluer 1’¢tat de contrainte au sein

de la couche de zircone, nous avons cartographié (a température ambiante) le nceud (-204).

figure 53 : cartographie du neeud (-204) de MgO et ZrO, pour ¢ = 0°.

Sur la figure 53, I’alignement des nceuds asymétriques (-204) de la couche et du substrat
suivant la direction du vecteur de diffusion Q(204) montre qualitativement que I’interface

ZrO,/MgO est semi-cohérente. Ainsi, une simple observation de la cartographie nous permet

-94 -



de conclure que la couche de zircone est complétement relaxée mécaniquement sur son
substrat (cf chapitre 1). Ceci peut étre montré également de fagcon quantitative. Pour ce faire,
des mesures relatives des parametres de maille de la couche ont été effectuées, a 1’aide de
cartographies de réflexions symétriques et asymétriques. En effet, notre diffractometre n’étant
pas équipé d’optiques arriceres, il ne permet pas la réalisation de mesures absolues des
parametres de maille. Les méthodes dites « absolues » illustrées par les travaux de P. F.

12212314 sormettent d’atteindre une erreur relative de ’ordre de 107 sur les

Fewster
parametres de maille. Ces méthodes consistent a mesurer I’angle de Bragg d’une réflexion
sans aucune référence a une origine angulaire. Dans notre cas, nous appliquons alors une
mesure relative en utilisant le pic de diffraction du substrat (supposé parfaitement connu)
comme étalon interne. Celui-ci est utilisé comme référence angulaire pour obtenir la position
relative en O; et 0. du nceud de la couche avec une précision de 1’ordre de 10™. Finalement,
les paramétres de maille de la couche de zircone s’obtiennent a partir des expressions
suivantes :

_ 2H
“70,(Mg0)+AQ,

2L

aZ_QZ(Mg0)+A QZ (112)

AQ, et AQ. sont les espacements respectivement suivant Q, et Q. entre les noeuds de la couche
et du substrat. Q.(MgO) et Q.(MgO) définissent la position du nceud du substrat. A partir de
cette méthode, on obtient les paramétres de maille suivants : a, = a. = 5,096 A. Ces valeurs
attestent 1’existence de la symétrie cubique pour la couche de ZrO, et par conséquent
confirme la semi-cohérence de I’interface. En effet, si ’interface avait été cohérente, le
paramétre de maille de MgO (4,213 A) étant plus petit que le paramétre de maille libre de
contrainte de ZrO; (5,106 A), la couche aurait été soumise a des contraintes de compression
suivant x ce qui aurait donné lieu a des déformations de tension suivant z. Autrement dit, la
couche aurait été distordue de fagon tétragonale. Remarquons cependant que le parametre de

maille mesuré reste légérement inférieur au parametre libre de contrainte de ZrO,.

3.2. Interdiffusion entre la couche et le substrat

Comme nous 1’avons vu au cours du chapitre 1, une relaxation d’origine chimique a pour effet
de réduire le désaccord paramétrique en faisant varier de fagon isostatique les parameétres de
maille de la couche. Ceux-ci se rapprochent alors des parameétres de maille du substrat. Ici,

I’accommodation des parameétres de maille est due a la grande affinité chimique existant entre
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Zr0; et MgO. La zircone est connue pour le grand nombre de dopants avec lesquels elle est
susceptible de former une solution solide. Cela se manifeste par une interdiffusion entre la
couche de zircone et le substrat de magnésie, celle-ci est mise en évidence sur I’image de
microscopie €électronique en transmission de la figure 54. Sur cette figure, on voit nettement
que Dl’interface entre I’ilot de zircone et le substrat s’est enfoncée dans le substrat. Ce

phénomeéne, connu sous le nom d’effet Kirkendall***-*!

, montre 1’existence d’une réaction
chimique entre ZrO, et MgO. Cette situation est assez souvent rencontrée en pratique et
donne lieu a I’apparition de solutions solides Zr;x\MgcO, ainsi qu’a la stabilisation de la

. . 202
phase cubique de la zircone®*.

figure 54 : coupe transverse de l'interface ZrO,/MgO réalisée par microscopie électronique en transmission.

Nous avons évalu¢ le taux de MgO incorporé dans ZrO, a 1’aide de I’équation (69) exprimant
le parametre de maille en fonction de la fraction molaire de dopant. On obtient une fraction
molaire de MgO de x = 5,6%. Ceci correspond a une faible réduction du désaccord
paramétrique qui passe de 21,2% a 20,9% soit en terme de relaxation chimique a un taux de
R. = 1,1%. Au regard de la faible valeur de R. obtenue, ce mécanisme d’interdiffusion n’est
assurément pas suffisant pour accommoder les paramétres de maille de la couche et du

substrat. Un autre mécanisme en est donc responsable.

3.3. Formation de dislocations d’interface

3.3.1. Microstructure dans le plan de la couche

Afin d’étudier le mécanisme responsable de la parfaite accommodation des paramétres de
maille entre MgO et ZrO,, nous avons ¢étudi¢ la microstructure dans le plan de la couche a
I’aide de coupes transversales des nceuds (002) et (004) de la couche. Tout d’abord, nous
remarquons sur la figure 55 que les profils transversaux (002) et (004) sont parfaitement
superposables lorsqu’ils sont tracés en fonction de la variable angulaire Aw. Un tel
comportement indique que I’élargissement de ces profils est dii a I’existence de déformations

rar \ - 3 . . ’ , .
hétérogénes au sein de la couche” puisque celles-ci dépendent de 1’ordre de réflexion. Par
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ailleurs, comme nous I’avons vu précédemment, les dislocations périodiques donnent lieu a
des pics satellites (espacés de 2n/Dp) sur la distribution d’intensité. Dans ce cas, les profils
(002) et (004) devraient se superposer en fonction de g, et non en fonction de Aw puisque

I’espace intersatellite reste le méme quel que soit I’ordre de réflexion.

4

10
(002)
= 10
)
P
2 2 (004)
10
1
10 v L) v L) v L) v L)
2 -1 0 2
Aw(°)

figure 55 : superposition des coupes transversales des neeuds (002) et (004) de la couche de ZrO, suivant la
direction [100].

Dans le cas présent, I’¢largissement des profils (00/) peut donc raisonnablement étre attribué
aux déformations hétérogeénes générées par la formation de dislocations distribuées
aléatoirement a I’interface ZrO,/MgO. En effet, les profils de la figure 55 présentent deux
maxima secondaires de part et d’autre du maximum d’intensité¢ diffractée. Les calculs
effectués au paragraphe 2.2 nous permettent de conclure que la présence de tels
« épaulements » montre d’une part que nous nous situons dans le cas d’une faible densité de
dislocations (sans quoi nous n’observerions pas ces épaulements) et atteste d’autre part de
I’existence d’une composante coin inclinée du vecteur de Burgers®. Ainsi, les demi-plans
manquants (amgo < az:02) associés a ces dislocations sont inclinés par rapport a ’interface
induisant alors deux inclinaisons préférentielles des plans (00/) de la couche. Il est alors
raisonnable d’imaginer que de telles dislocations doivent induire un effet anisotrope de

I’¢largissement des profils transversaux avec ¢.
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3.3.2. Cartographie tridimensionnelle du nceud (002) de la couche
de zircone

Une série de cartographies (Q,,0.) du nceud (002) de la zircone a ainsi été réalisée pour
différentes valeurs de ¢ comprises entre 0 a 180° (avec un pas de 9°). L’ensemble de ces
cartographies en fonction de ¢ constitue la cartographie tridimensionnelle du nceud (002). Des
coupes transversales ont ensuite été extraites de chacune de ces cartographies afin de
reconstituer la distribution d’intensité diffractée dans le plan de la couche (Q,,0,) (figure 56a

etb).

(a)

(®) Q ©

0.2 40+ AQ,=0,122 A
>3]
30 . \

i; E" 2.0

= 3154 J/A/Qx = 0,086 A1

) il |
o501l o
0.0 \M\IU N\'M ‘1,
0.5 : .

-0.2 ' -0.1 ' OTO ' Ofl ' 0.2
-0.2 Qx (A-l) 0.2 Qx ou Q45° (A-l)

-0.2

figure 56 : cartographie (Q.,Q,) (a) 3D et (b) 2D du neeud (002) de la couche de zircone. (c) superposition des
profils d’intensité diffractée a ¢ = 0 (Q,) et ¢ = 45°(Qy50).

La figure 56b montre que 1’évolution de la position des épaulements en ¢ suit un carré dont
les cotés sont paralleles aux axes a* et b* de la couche de zircone. Nous avons superposé
(figure 56¢) les profils d’intensité diffractée a ¢ =0 et @ = 45° pour lesquels nous constatons

que la position respective de leurs épaulements est (-0,043 A'; 0,043 A) et
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(-0,061 A" ;0,061 A™"). Le rapport entre ces valeurs est égal 4 /2 . Ces résultats montrent
que I’¢largissement de ces profils peut étre attribué¢ a un champ de déformation de symétrie
carrée, c’est a dire a I’existence d’un réseau carré de dislocations distribuées parallelement

aux axes a* et b* de la couche.

3.3.3. Systeme de glissement des dislocations

Toutes les considérations précédentes peuvent nous permettre de déterminer le systeme de
glissement de ces dislocations. Tout d’abord, seules les dislocations dont la ligne est contenue
dans le plan de I'interface sont susceptibles de relaxer les contraintes é€pitaxiales entre la
couche et le substrat. A partir de cette premiére condition, la bibliographie concernant la
plasticité de la zircone indique trois systémes de glissement possibles®****, <110>{111},

<110>{110} et <110>{100}, représentés sur la figure 57.

>a/2<110>{111} >a/2 <110>{110} >a/2<110>{001}
Plan de glissement (111) Plan de glissement (110) Plan de glissement (001)
\ \ | K‘
b h D
/
A ' Al
Ligne de dislocation Ligne de dislocation Lignes de dislocation

figure 57 : représentation des trois systemes de glissement de dislocations de la structure fluorine.

Par ailleurs, les demi-plans manquants doivent étre inclinés par rapport a 1’interface pour
pouvoir donner lieu aux épaulements sur les profils Q. Finalement, le réseau de dislocations
doit étre paralléle aux axes a* et b* de la zircone. Le systeéme de glissement correspondant a
toutes ces conditions est le systéme <110>{110}. Une fois le systeme de glissement identifié,
nous pouvons calculer la densit¢ de dislocations a I’interface ZrO,/MgO. En considérant
d’une part que ’accommodation des parametres de maille entre la couche et le substrat est
assurée par I’interdiffusion et d’autre part par les dislocations, nous avons évalué la distance
interdislocation, Dy,, a I’aide de I’équation :

D, =b |e (113)
avec e= 20,9% le désaccord paramétrique calculé¢ a I’issue de la relaxation d’origine

chimique et by = a cos(n/4)/y/2 la composante suivant x du vecteur de Burgers. On obtient

Dy, = 1,2 nm ce qui correspond a une densité de dislocations de p = 0,87 nm™. Ce résultat est

en bon accord avec les observations de microscopie électronique en transmission en haute
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résolution (METHR) de I’interface'”. La figure 58 met en évidence une alternance de forts
contrastes a I'interface pouvant étre attribués a la présence de dislocations. La résolution
insuffisante de 1’image ne nous permet pas d’observer les plans inclinés relatifs aux
épaulements caractéristiques, mais on peut cependant estimer la distance interdislocation a
1 nm ce qui est en bon accord avec le calcul précédent. Néanmoins, le caractére périodique
des dislocations observées ainsi que la forte densité obtenue sont en contradiction avec
I’hypothése de basse densité de dislocations émise par Kaganer® (paragraphe 2.2) permettant
de rendre compte des épaulements sur les profils Q.. Ce point est discuté dans le prochain

paragraphe.

figure 58 . image METHR de l'interface ZrO,/MgO orientée suivant [’axe de zone [020].

3.3.4. Discussion

Tout d’abord, la présence d’épaulements sur les profils O, (00/) atteste de ’existence de
dislocations aléatoirement distribuées de faible densité a l’interface ZrO,/MgO. De plus,
I’étude des profils Q. (00/) effectuée par ailleurs” nous a permis de corréler leur
¢largissement a la densité de dislocations sur la base de la théorie élaborée par Kaganer
(équation (101)). On obtient alors une densit¢ de dislocations de p = 0,005 nm™ (soit
Dy, = 200 nm) ce qui correspond en effet au cas des faibles densités de dislocations
(ot = 0,5 avec ¢t = 100 nm) et ainsi a une réduction du désaccord paramétrique de seulement
0,13%. Par ailleurs, les observations de METHR ont mis en évidence 1’existence d’un réseau
périodique de dislocations'”. En considérant que la formation de dislocations est le seul
mécanisme responsable de la relaxation des contraintes, nous avons obtenu une tres forte
densité de dislocations de p = 0,87 nm™ (soit Dy, = 1,2 nm et pt = 87), ce qui coincide bien
avec les observations de METHR. Cette derniére valeur correspondrait a une distance

intersatellite de 0,5 A, valeur trop importante pour qu’elle puisse étre observée avec notre
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diffractométre puisqu’a partir de 0,2 A™' ’intensité est déja quasiment nulle (figure 56). Tous
ces résultats nous conduisent & conclure a I’existence de deux sous-réseaux de dislocations™.
Le premier est caractéris¢é par une faible densité et une distribution aléatoire de ses
dislocations. Ce sous-réseau induit I’apparition de déformations hétérogenes qui donnent lieu
a deux épaulements symétriques sur les profils O, (00/) ainsi qu’a un élargissement des profils
0. (00/). Quant au second sous-réseau, il se caractérise par une forte densité de dislocations
arrangées périodiquement tous les 1,2 nm. Ce sous-réseau donne lieu a une surstructure de
franges qui pour des raisons expérimentales ne peuvent pas étre observées ici, et, comme 1’ont
montré les calculs du paragraphe 2.3, ne donne pas lieu a un élargissement des pics. Ce
dernier est cependant responsable de 1’accommodation des paramétres de maille entre la
couche de zircone et son substrat. Il est a noter que de tels sous-réseaux de dislocations
(aléatoires et périodiques) ont été rencontrés récemment dans le systéme GaAs/Si(001)*%.
L’état de contrainte de ce systeme a été évalué a température ambiante. Cependant, les
coefficients de dilatation de MgO et ZrO, sont suffisamment proches (12,8 et 10,8 .10°%/°C)
pour que le désaccord paramétrique reste le méme a 1500°C (température de recuit). A cette
température, peut alors se former le premier sous-réseau de dislocations périodiques de telle
sorte que la couche soit dans un état relaxé a haute température. Ces dislocations espacées de
1,2 nm forment un réseau de coincidence (5/6) entre ZrO, et MgO. Finalement, au
refroidissement, les contraintes thermiques induisent une faible déformation de compression
dans le plan de la couche (-0,12%) pouvant étre relaxée totalement par des dislocations
espacées de 200 nm formant ainsi le second sous-réseau de dislocations.

Le systeme ZrO,/MgO est complexe et 1’existence des deux sous-réseaux de dislocations rend
pour I’instant impossible la simulation des profils O, a I’aide du mod¢le « faible densité » du
paragraphe 2.2 reposant sur des hypotheses trop restrictives. Néanmoins, une modification de
ce modele permettant de se ramener a un cas plus général assurerait la description
d’hétérostructures complexes présentant notamment a la fois des dislocations aléatoirement et
périodiquement distribuées.

Contrairement au systeme ZrO,/MgO, les systetmes SmNiO;/SrTiOs; et SmNiOs/LaAlO;
faisant I’objet du chapitre suivant présentent un faible désaccord paramétrique. Comme nous
allons le voir, les couches de SmNiO3 ne sont pas pour autant exemptes de défauts. Ainsi, le
chapitre suivant est consacré a 1’é¢tude des défauts structuraux et microstructuraux dans des
couches de SmNiO;. Une attention particuliére sera portée sur 1’établissement d’une

corrélation entre les propriétés de ces couches et les défauts qu’elles contiennent.
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es travaux du Chapitre 3 ont donné lieu a la rédaction d’une publication parue en
2007 faisant suite a une discussion avec le Professeur Viadimir Kaganer durant le
congres Conference on High Resolution X-Ray Diffraction and Imaging (XTOP
2006) a Baden-Baden en Allemagne. Je tiens a le remercier ici.
F. Conchon, A. Boulle, R. Guinebretiere, "Misfit dislocations in highly mismatched oxide
interfaces, an X-ray diffraction study”, Physica Status Solidi (a) 204, 2535 (2007)
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CHAPITRE 4. ETUDE D’UN SYSTEME A FAIBLE

DESACCORD DE RESEAU : SmN10;/SrTi10;

Les nickelates de terre-rares RNiO; (R** étant un cation de la famille des terre-rares)
appartiennent a la famille des pérovskites distordues de fagon orthorhombique. Ils sont
largement étudiés notamment depuis la mise en évidence de I’existence d’une transition
métal-isolant (MI) en fonction de la température”’-2%%29-21% " Agsociée a cette transition, une
trés faible diminution discontinue du volume de la maille est observée lorsque la température
augmentezu. L’apparition de cette transition thermiquement activée a été reliée a la fermeture
du gap entre la bande de valence 2p de I’oxygene et la bande de conduction 3d du nickel en
raison de 1’augmentation, avec la température, de la largeur de la bande de conduction du

. 210,212,213
nickel” "~

. Plusieurs études expérimentales suggérent que la température de la transition
métal-isolant (734) dépend de la valeur de I’angle Ni-O-Ni. Celle-ci est souvent inférieure a
180° a cause de la distorsion orthorhombique a laquelle sont soumis les composés RNiOs.

Cette distorsion s’exprime conventionnellement en fonction de la taille du cation de terre-rare
et du facteur de tolérance®®’ (ou facteur de Goldschmidt) # = d(R-0)/+/2 d(Ni-O). Si la taille
du cation R’" était assez importante pour donner ¢ = 1 les valeurs des distances inter-
atomiques d(R-O) et d(Ni-O) seraient compatibles avec la structure pérovskite idéale, c’est a
dire exempte de distorsion et caractérisée par des angles Ni-O-Ni de 180°. Puisque la taille du
cation de terre-rare est trop petite pour satisfaire ce critére, la structure est distordue par
I’inclinaison des octaédres NiOg, qui par ce biais, tendent a remplir les espaces vacants. Cette
distorsion donne ainsi lieu a une diminution de la valeur de 1’angle Ni-O-Ni déterminant alors
le degré de recouvrement des bandes 2p de ’oxygéne et 3d du nickel*'*. Lorsque la taille du
cation de terre-rare augmente, la distorsion orthorhombique diminue et I’angle Ni-O-Ni tend
vers 180° induisant une diminution de 734 et donc une stabilisation de 1’état métallique par

rapport a I’état semi-conducteur. Ce résultat peut étre obtenu en changeant le cation R*" "’

215,216

ou

bien en appliquant une pression extérieure au systeme ou encore en utilisant les

contraintes épitaxiales™’'®.

La stabilisation des plus hauts états d’oxydation des métaux de transition dans les réseaux
d’oxygénes est un challenge important aujourd’hui dans 1’étude des propriétés électroniques

219

des oxydes” . Le degré d’oxydation le moins stable du nickel, 3+, a été stabilisé¢ dans les
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composés RNiOs en ayant recours a des procédés faisant intervenir de hautes pressions

d’oxygéne et de hautes températures%**!

. Néanmoins, selon les conditions de synthese, le
.3+ , . , . . ’ .

Ni”" peut se retrouver dans un ¢€tat instable dans ces composés impliquant alors la création de
\ 222,22 N \ .

lacunes d’oxygene et ce dans de larges proportions*****. Jusqu’a présent, trés peu d’études

ont été consacrées a 1’é¢tude du réle de la déficience en oxygene sur les propriétés de transport

des RNiOs;, et celles-ci concernent exclusivement les RNiOsz sous forme

polycristalline”*******, Dans

les composés polycristallins de SmNiO;_s et NdNiOs_g, il a été
montré que la non-stoechiométrie en oxygene influence fortement les propriétés de transport.
D’aprés Tiwari’>, la transition métal-isolant « s’aplatit » et T3, augmente avec &. Cependant,
le rdle joué par les lacunes d’oxygene sur la transition reste toujours inexpliqué.

Puisque les contraintes sont nécessaires a la stabilisation des phases RNiOs, il peut étre
envisagé que les contraintes issues du désaccord paramétrique influencent également la
structure et donc la transition métal-isolant des RNiO; déposés en couches. Ce chapitre est
dédi¢ a la compréhension de 1’origine de la stabilisation de ces phases (et plus
particuliérement de la stabilisation de Ni*") qui a ce jour reste méconnue. Ainsi, nous allons
montrer I’influence des contraintes épitaxiales sur la structure de SmNiO; (SNO) déposé en

couches sur des substrats de SrTiO3 (STO) et LaAlOs (LAO), et établir une corrélation entre

les contraintes et les propriétés de transport électronique.
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1. GENERALITES SUR LES NICKELATES DE TERRE-RARES

1.1. Aspects structuraux

Les composés RNiO; sont des pérovskites distordues de fagon orthorhombique. Ils dérivent
de la structure pérovskite idéale de formule générale ABX; (cubique, groupe d’espace
Pm3m ) représentée par CaTiOs (figure 59). Cette structure idéale se caractérise par un réseau
tridimensionnel d’octaedres BXg liés par leurs sommets. Le cation A se situe au centre de la
maille et son rayon ionique doit satisfaire la relation :

d(A—X)=d(B—X)\2 (114)
La stabilité¢ de la structure pérovskite requiert que X soit un anion et B un cation se situant
préférentiellement en coordinence octaédrique. Le site A doit étre occupé par un cation de
degré d’oxydation adéquat (pour assurer I’électroneutralité) et de taille telle qu’elle satisfasse
la condition de 1I’équation (114). Dans le cas des composés RNiOs, le cation de terre-rare est
trop petit pour satisfaire ce critére. Alors, les octaedres NiOg s’inclinent de maniére a combler
les espaces vacants dans la structure. Cette inclinaison des octaédres induit une distorsion
orthorhombique de la maille et une réduction des parametres de maille par rapport a la
structure idéale. Le degré de distorsion de la structure étant 1ié aux distances inter-atomiques

d(Ni-0) et d(R-0), celui-ci est discutée en terme de facteur de tolérance” ¢ défini comme :

t=d(A—X)/d(B—X)\2

B
A
X

Octagdre
d’oxygenes

<

4

Ven 3
W’ N

4
) 3

d

(115)

figure 59 : deux vues différentes de la structure pérovskite idéale ABXG;.
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Expérimentalement, il a été observé que lorsque ¢ est 1égerement inférieur a 1, les octacdres

226

NiQOg subissent une rotation autour de I’axe [111] cube””. Pour de plus faibles valeurs de ¢,

les octacdres subissent une rotation autour des axes [110] et [001] du cube. Ceci donne lieu a

22
7. Pour

une structure orthorhombique de type GdFeO; (groupe d’espace Pbnm)
< 0,7, des structures autres que pérovskites sont alors stabilisées***. La rotation des octaédres
implique une diminution de la valeur des angles Ni-O-Ni par rapport a la valeur de 180° de la

structure pérovskite idéale. Ceci est illustré sur la figure 60.

t=1
® Ni
. Sm
@ o

<1

figure 60 : (a) représentation en vue plane des octaédres lorsque t = 1 et t < 1, (b) structure orthorhombique de

type GdFeOs (groupe d’espace Pbnm,).

L’évolution des parametres de maille en fonction de ¢ pour toute la série des RNiO3; montre
que la distorsion orthorhombique s’accentue lorsque 1’on diminue la taille du cation de terre-
rare, et évolue de ¢ = 0,932 (Lu) a ¢ = 0,975 (Pr). Dans le cas de LaNiOs, I’importante valeur
du facteur de tolérance (¢ = 0,986) permet la stabilisation d’une structure moins distordue, de
symétrie rhomboédrique (groupe d’espace R3c). La limite entre ces deux phases
(orthorhombique et rhomboédrique) a été évaluée par Lacorre™ a ¢ ~ 0,985.

Une caractéristique importante des nickelates est que la longueur de la liaison Ni-O reste
sensiblement la méme tout au long de la série (de LaNiOs a EuNiO3). Les octaédres NiOg
constituant le réseau peuvent donc étre considérés comme rigides, la distorsion de la structure

provenant de leur rotation coopérative.

1.2. Propriétés de transport électronique et transition structurale

Parmi tous les nickelates, seul LaNiO; est métallique quelle que soit la température
considérée. Tous les autres présentent une transition métal-isolant abrupte dont la température

varie en fonction de la nature du cation de terre-rare et est donc corrélée au degré de
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distorsion de la structure. Ainsi, plus le rayon ionique du cation (ou ¢) est faible, plus Ty
augmente. L’origine de cette transition métal-isolant n’est pas la méme suivant le cation de
terre-rare considéré. Ainsi on distingue deux groupes, les nickelates a base de terre-rares de
faible rayon ionique (R = Ho a Lu) et les nickelates a base de terre-rares de rayon ionique
¢levé (R = Pr a Dy). Pour le premier groupe, pour lequel le facteur de tolérance est le plus
¢loigné de 1, il a été observé une dismutation de charge du nickel*'*****%#! dans la phase
isolante (7 < Tyy) telle que : Ni*™ — Ni*" + Ni*? impliquant 1’existence d’une distorsion
monoclinique (associée au groupe d’espace P2;/n). Dans ce cas, la transition électronique est
liée a la transition de phase monoclinique—orthorhombique. Ce phénomene a été également
observé pour NdNiO; 2. Pour le second groupe, aucune transition structurale n’a 6té
observée a ce jour (excepté pour NdANiO;). Néanmoins, la variation de température
s’accompagne d’une brusque augmentation du volume de la maille (environ 0,2%) a la
transition métal-isolant comme le montre la figure 61. La variation de volume est le résultat
d’une augmentation des longueurs de liaisons Ni-O, simultanément avec une diminution de la
valeur des angles Ni-O-Ni. Le déplacement collectif des atomes d’oxygene a 1’origine de ces
changements structuraux a pour effet d’accentuer les rotations des octaedres et ainsi la
distorsion orthorhombique mais n’engendre pas de transition de phase. Pour ce groupe de

nickelates, lorsque 7" < Tjy, la structure reste parfaitement décrite par le groupe d’espace

Pbnm.
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figure 61 : (a) résistance électrique de LaNiO;, PrNiO;, NdNiO;, et SmNiOjs et (b) évolution du volume relatif de

la maille en fonction de la température™’.

- 107 -



Dans ce cas, la transition métal-isolant, s’expliquerait par un transfert de charge de I’anion O*
vers le cation Ni'* de type: 3d"2p® — 3d""'2p"'. Dans ce formalisme développé par
Torrance®”, le gap entre la bande de valence 2p de I’oxygéne et la bande de conduction 3d du
nickel est réduit lorsque la largeur de la bande 3d du nickel, /¥, augmente. Le gap devient
éventuellement nul lorsque les bandes 2p de 1’oxygene et 3d du nickel se recouvrent donnant
lieu a I’établissement du comportement métallique. Le fait que la largeur de la bande de
conduction puisse augmenter avec la température ou la taille du cation R>" est clairement 1ié

au degré de distorsion de la structure, ¢’est a dire a la valeur de I’angle Ni-O-Ni***

W~cosw/d(Ni—0)” avec w=2m—(Ni—O—Ni) (116)
Plusieurs études réalisées sur les composés RNiOs; sous forme polycristalline ont montré

215,216
", Nous

I’existence d’une relation entre la température de la transition et ’angle Ni-O-Ni
allons vérifier au cours de ce chapitre que cette relation existe aussi lorsque ces composés
sont déposés sous forme de couches épitaxiées, et montrer que les contraintes épitaxiales
influencent fortement cette transition au méme titre que la température ou la nature du cation

de terre-rare.
2. LE SYSTEME SmNiQO;/SrTiO;

2.1. Problématique

Les nickelates de terre-rare sont des matériaux particulierement attrayant pour 1’étude des
propriétés liées au transport €électronique et en particulier au couplage entre les propriétés
¢lectroniques et magnétiques. La plupart des nickelates présentent en effet a la fois une
transition métal-isolant et une transition paramagnétique-antiferromagnétique®’. Les
températures de ces deux transitions peuvent étre plus ou moins proches selon la nature de la
terre-rare. Par exemple, dans le cas de SmNiOs, un ordre antiferromagnétique s’établit a
Ty = -50°C, la transition électrique ayant lieu a plus haute température 7, = 130°C. La
transition électrique est dans ce cas complétement découplée de la transition magnétique, les
deux transitions peuvent ainsi étre étudiées indépendamment ce qui peut étre un atout pour la
compréhension des mécanismes physiques mis en jeu dans ces transitions.

Malgré une formulation en apparence simple, la phase SmNiOs est particulierement difficile a
obtenir sous la forme de matériau massif car la stabilisation de I’état d’oxydation 3+ du nickel
requiert I'utilisation de trés hautes pressions. Il est en revanche possible d’obtenir la phase

SmNiOs sous forme de couches épitaxiées stabilisées par un substrat judicieusement choisi.
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2.2. Synthése MOCVD

Les couches de SmNiO; ont été déposées au LMGP (Grenoble) par MOCVD** (metal-
organic chemical vapor deposition) dans le cadre de la thése de Cécile Girardot (en
collaboration avec Schneider Electric). Ces dépots ont été réalisés sur des substrats
monocristallins de SrTiO; (cubique, groupe d’espace Pm3m) et de LaAlO; (thomboédrique,
groupe d’espace R3m) appartenant eux aussi a la famille des pérovskites. Des études
antérieures ont montré que les phases RNiOs ne sont stabilisées que sur des substrats de
structure proche de celle des nickelates, et de paramétres de maille voisins®'’. Nous avons
donc choisi plus particulierement ces deux substrats car il présentent des paramétres de maille
cubique (asro = 3,905 A) ou pseudo-cubique (az40 = 3,789 A) trés voisins du paramétre de
maille pseudo-cubique'” de SmNiO; libre de contrainte (asyo = 3,795 A). De plus, lorsque
SNO est déposé sur STO, la couche est soumise a des contraintes de tension dans le plan de

I’interface, le désaccord paramétrique valant e, = 2,89%, tandis que sur LAO la couche de

SNO est soumise a des contraintes de compression dans le plan de I’interface avec

e, =-0,13%. Nous allons voir par la suite que le signe de la contrainte joue un role primordial

dans la stabilisation structurale de la phase SmNiOj;. Notons que compte tenu de la médiocre
qualité cristalline des substrats de LAO (domaines mosaiques donnant lieu a un dédoublement
des nceuds), 1’évaluation des contraintes a été rendue difficile dans ce cas. L’étude structurale
et microstructurale qui suit a donc principalement été menée sur les couches déposées sur
STO. Néanmoins, nous discuterons de 1’influence du signe de la contrainte sur les propriétés
de transport a la fin de ce chapitre puisqu’il semblerait que la qualité cristalline des substrats
de LAO n’affecte en rien la transition métal-isolant.

Le dépot des couches de SNO a été réalis€é a partir d’une solution de précurseurs
organométalliques de Sm(tmhd); et Ni(tmhd), (tmhd = 2,2,6,6-tétraméthylheptanedionato)
dissous dans du 1,2diméthoxyéthane. Des gouttes de précurseurs de nickel et de samarium de
quelques microlitres sont injectées dans le réacteur a ’aide d’une méthode brevetée®> par le
LMGP. Le solvant s’évapore des I’introduction des précurseurs dans le réacteur. Les gouttes
de précurseurs se déposent par gravité sur un ruban poreux se déplacant de I’injecteur vers la

7 . 7 J \ . 2
zone d’évaporation. Les précurseurs s’évaporent a 230°C sous une pression de 10 bar. Les

Vi Les paramétres de maille pseudo-cubiques de SNO ont été calculés a partir des paramétres de maille
orthorhombiques a’; et a°., la maille pseudo-cubique se déduisant de la maille orthorhombique par une rotation

de 45° autour de [001] et une division par deux du paramétre de maille suivant z. Finalement a,syvo = a°./2 =

Ay sNO = aux/ﬁ ~3,795 A.
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précurseurs gazeux sont ensuite transportés par un flux d’argon et d’oxygene vers le substrat
chauffé a 680°C ou ils s’adsorbent, diffusent, et se décomposent. Finalement, les couches
subissent un recuit in situ a 680°C pendant 30 minutes a pression atmosphérique sous
oxygene. Des couches d’épaisseur variant entre 5 nm et 500 nm ont été¢ déposées afin

d’¢étudier I’influence de la relaxation des contraintes sur la stabilisation de la phase SmNiOs.

2.3. Relations d’épitaxie
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figure 62 : cartographies des nceuds (002) pour SNO/STO (a) et SNO/LAO (b), balayages en ¢ du neeud (-103)
de la couche de SNO pour SNO/STO (c) et SNO/LAO (d). Les deux couches ont une épaisseur de 100 nm.

L’orientation hors du plan des couches a été déduite de cartographies de I’espace réciproque
enregistrées a proximité des nceuds (002) des substrats de STO et LAO. Elles sont
représentées figure 62 en fonction des indices de Miller H et L du substrat pour des couches
de SNO de 100 nm d’épaisseur. La trainée paralléle a la direction [00L] sur la figure 62a est
due a I’épaisseur finie de la couche et a la surface du substrat. Cette trainée correspond aux

tiges de troncature (crystal truncation rod, CTR) dues a la présence de surfaces™°. Celle-ci est
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beaucoup moins visible sur la figure 62b, ce qui est di a la mauvaise qualité du substrat de
LAO responsable d’un étalement de I’intensité le long de H. L’alignement suivant la direction
[00L] des nceuds (002) du substrat et de la couche sur la figure 62a et la figure 62b montre
que les plans (00/) de la couche de SNO sont paralléles aux plans (00/) du substrat de STO
dans le premier cas, et aux plans (00/) du substrat de LAO dans le second cas. L’ orientation
dans le plan a été obtenue par des balayages en ¢ des nceuds (-103), ils sont représentés sur la
figure 62c (SNO/STO) et sur la figure 62d (SNO/LAO). Ils permettent de conclure que la
direction [100] de la couche de SNO est parallele a la direction [100] du substrat de STO
(figure 62c) et parallele a la direction [100] du substrat de LAO (figure 62d).

2.4. Qualité cristalline des couches de SmNiO;

2.4.1. Pureté des couches
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figure 63 : profils d’intensité diffractée suivant [00L]des nceuds (001) des couches de SNO d’épaisseur 100 nm,

300 nm et 500 nm (de bas en haut) déposées sur STO. Les courbes sont décalées verticalement.

La qualité cristalline des couches de SNO a tout d’abord été évaluée en terme de quantité de
phases secondaires présentes au sein des couches. En effet, la phase SmNiO3 ne pouvant étre
stabilisée que sous contraintes, tout mécanisme permettant de relaxer les contraintes
¢épitaxiales peut alors entrainer la dissociation de la phase en oxydes simples :

2 SmNiO3 — 2 NiO + Smy0;3 + % 0, +Vo™".

L’enregistrement de profils longitudinaux des nceuds (00/) réalis¢ sur la ligne BM02 de
I’ESRF (figure 63) nous a permis d’identifier des pics de faible intensité. Ceux-ci peuvent étre

attribués a la phase NiO pour les couches d’épaisseur 300 et 500 nm. La présence de pics
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(00/) de NiO semble montrer que cet oxyde est partiellement texturé au sein des couches.
Nous avons alors calculé 1’aire des pics (002) de NiO et SNO afin de calculer la fraction
volumique de phase NiO au sein des couches. Le volume de chaque phase est obtenu a partir
de:
B Lv,

PLI|Ffm,, (117)
I; est ’intensité intégrée, [y ’intensité incidente, V,, le volume de la maille, P le facteur de
polarisation, L le facteur de Lorentz, F le facteur de structure et myy, le facteur de multiplicité
de la réflexion considérée. Ici comme la couche est épitaxiée, une seule orientation est
observée pour chaque (/kl) ce qui entraine myy = 1. Finalement, la fraction volumique de
NiO, vyio = Vnio/(VniotVsno), pour la plus grande épaisseur déposée est de 1,2%. Pour la
couche d’épaisseur 300 nm, le pic de la réflexion (002) de NiO est de trop faible intensité
pour étre correctement simulé. Comme il était attendu, on constate que la relaxation des
contraintes induit une dissociation de la phase SNO en oxydes simples mais celle-ci reste de
faible ampleur. Pour les couches déposées sur les substrats de LAO, aucune phase secondaire

n’a été détectée, ce qui est en bon accord avec les résultats issus de la littérature.

2.4.2. Epaisseur des couches et gradient de déformations

L’épaisseur des couches a ¢été mesurée a 1’aide de deux techniques, selon la gamme
d’épaisseur considérée. Pour les couches dont 1’épaisseur est inférieure a ~ 50 nm, 1’épaisseur
a ¢té obtenue par la simulation des profils de réflectivité, alors que pour les couches dont
I’épaisseur est supérieure a ~ 50 nm, 1’épaisseur a ¢té extraite de la simulation des profils
longitudinaux des nceuds (002).

Pour les échantillons de plus faible épaisseur, des cartographies en réflectivité des rayons X
ont été réalisées sur notre diffractométre de laboratoire, deux d’entre elles sont représentées
figure 64a et c. Sur ces cartographies, la trainée verticale d’intensité correspond a la trainée
spéculaire (w = 6). La trainée inclinée vers les faibles valeurs de Q. correspond a la fonction
de transfert du détecteur tandis que celle inclinée vers les fortes valeurs de Q. correspond a la
diffusion de Yoneda®’ (son équivalent symétrique vers les faibles valeurs de O, est masqué
par le pic intense dii au détecteur). Les profils de réflectivité spéculaire ont été tracés en
fonction de o sur la figure 64b et d (en gris). Ces profils présentent un grand nombre de
franges d’épaisseur dont la période est inversement proportionnelle a 1’épaisseur des couches.

Le contraste de franges ainsi que la dépendance en Q du signal de réflectivité sont fonction
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des densités électroniques et de oy et o;, qui sont respectivement les rugosités de surface et

d’interface.
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figure 64 : cartographies et profils de réflectivité des rayons X pour les couches de SNO d’épaisseur 22 nm (a et
b) et 38 nm (c et d) déeposées sur STO. Les profils de réflectivité spéculaire expérimentaux (gris) et calculés

(noir) sont décalés verticalement.

Les profils de réflectivité ont été¢ simulés a partir du formalisme matriciel développé a la fin
du chapitre 2 (équation (67)) et les rugosités ont été prises en compte a 1’aide de
I’approximation de Névot et Croce (équation (68)). Les profils calculés sont montrés figure
64b et d (en noir), ils sont artificiellement décalés verticalement pour plus de visibilité. De la
simulation nous obtenons les paramétres suivants : pour la premieére couche, ¢t = 22 nm, oy =
0,3 nm et g; = 0,5 nm et pour la seconde couche : = 38 nm, o; = 0,4 nm et o; = 0,8 nm. Ces
couches présentent donc de tres faibles rugosités.

Pour les couches plus épaisses, 1’épaisseur a été extraite de la simulation des profils

longitudinaux des nceuds (002). Ceux-ci ont été enregistrés a ’ESRF sur la ligne de lumiére
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BMO02 afin d’optimiser le contraste de franges et sont représentés sur la figure 65 en fonction

de A26. Sur ces profils, des franges d’épaisseur apparaissent pour deux échantillons.

Logl
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figure 65 : profils longitudinaux des neeuds (002) des couches SNO deéposées sur STO d’épaisseur 85 nm, 150

nm, et 500 nm (de bas en haut). Les courbes sont décalées verticalement.

Dans le cas de la diffraction des rayons X, le contraste de franges n’est pas seulement sensible
aux rugosités de surface et d’interface mais aussi a la densité de défauts donnant lieu aux
déformations hétérogenes. Nous remarquons sur la figure 65 que les profils présentent d’une
part une distribution fortement asymétrique de I’intensité diffractée et d’autre part un réseau
de franges apériodiques. Ces deux ¢éléments sont caractéristiques de I’existence d’un gradient
de déformations au sein des couches. L’apériodicité des franges ne nous permet pas d’utiliser
la formule AQ. = 2m/t pour extraire I’épaisseur des couches, la simulation de ces profils
requiert donc I’utilisation d’un mode¢le incluant un gradient de déformations. Dans ce but,
nous avons utilis€¢ le modéle décrit au cours du premier chapitre. Celui-ci repose sur une

décomposition du profil vertical de déplacements, u.(z), en fonctions B-Spline :

Co (118)

avec w; le poids de la i7" B-spline de degré m, B;,(z). En prenant m = 3, alors u, est une

fonction cubic B-spline. Celle-ci est définie par 1’équation (41) (chapitre 1). Nous avons
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choisi les fonctions cubic B-spline car elles sont caractérisées par une contrainte de courbure
minimum®’. Ainsi, lors de la simulation de profils expérimentaux, sont évitées toutes les
solutions aberrantes présentant de fortes oscillations ou des variations abruptes des
déplacements u.. Finalement, 1’intensité diffractée suivant ¢, pour une couche d’épaisseur ¢,

au voisinage d’une réflexion symétrique s’exprime :
2

I(q. . t)=

_sz-Q (z, t)exp[—ihzi w,B (z)]exp(—iqzz)
) ; (119)

Pour ce qui concerne I’interaction des ondes diffractées par le substrat et la couche, deux cas
sont possibles™®. Dans le premier cas, la couche et le substrat diffractent de fagon cohérente.
La diffraction par la couche peut étre traitée dans 1’approximation cinématique (ce qui est
justifié pour des angles d’incidence non-rasants®’), en revanche la diffraction par le substrat
doit étre considérée dans 1’approche dynamique. Si la couche et le substrat diffractent de
facon cohérente alors I’amplitude diffractée s’écrit’” :

E=E"expliq't)+iE,

avec E,2"

et E. les amplitudes diffractées par le substrat (de fagcon dynamique) et la couche. ¢’
est le vecteur de diffusion réduit incluant les corrections de réfraction et d’absorption. Il

s’écrit :

KX, l—ﬁ
2y, Yo

o est la polarisabilité, sa partie réelle correspond a la réfraction et sa partie imaginaire a

q'=|Q—hl|+

(120)

I’absorption. y et y, sont les cosinus directeurs des ondes incidente et diffractée (K = 21/1)
par rapport a la normale a la surface, » = sin (€- ¢) et y, = -sin (6+ ¢). Puisque nous nous
intéressons au profil des déformations dans la direction de la normale a la surface, alors nous
ne considérerons que des réflexions symétriques (¢ = 0). Ainsi, le second terme de 1’équation
(120) est réduit a Kyy/siné. Dans le second cas, la couche et le substrat diffractent de facon
incohérente de sorte que I’intensité totale est la somme des intensités diffractées par la couche

et substrat: /=1, + ..

Par ailleurs, la plupart des couches présentent une rugosité de surface a 1’échelle atomique,
ceci correspond en fait a des fluctuations locales d’épaisseur. L’amplitude diffractée par la

couche doit alors étre moyennée suivant :

(E(g.))=]drp(1)E(q.) (121)
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avec p(?) la distribution en épaisseur de la couche. En changeant I’ordre d’intégration dans
I’expression de I’amplitude diffractée on obtient :
(E(q.)=] di-(Q(z.))expl~ih_u,(z)|exp(~ig2)
0 (122)
avec :
(Q(z,0)=[dt-p(1)Q(z,1)
0 (123)
le facteur de forme moyen. Remarquons qu’en écrivant les équations (122) et (123) nous
avons supposé que u.(z) était indépendant de ¢, autrement dit nous ne tenons pas compte des
corré¢lations entre les déformations et 1’épaisseur, hypothése qui peut étre justifiée dans le cas
des trés faibles fluctuations d’épaisseur. L’avantage de cette approximation réside dans le fait
que I’équation (123) peut alors étre évaluée analytiquement pour différentes fonctions p(z).

Pour une distribution normale :

pN<t>=ﬁexp[—%(%“) ]

on obtient

(Q(z, t)>N=%erfc(Z_u

V2 ) (124)

et pour une distribution lognormale :

(t)—;ex 1[I ay
Pin /2_’TO_LNt p > Ty

on obtient

lnz—uLN>

1
(Q(z, 1) —erfc(
LN 2 \/50_
N (125)

Nous avons considéré dans les calculs une distribution normale de 1’épaisseur z.

Trois cas ont été envisagés. Dans le premier cas, la couche et le substrat diffractent de facon

cohérente et les fluctuations d’épaisseur sont négligées. Dans le deuxieéme cas, on prend en
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compte ces fluctuations d’épaisseur. Et finalement, le troisiéme cas correspond a une
diffraction incohérente du substrat et de la couche avec des fluctuations d’épaisseur de celle-
ci. Les simulations correspondantes sont représentées figure 66, les courbes calculées a partir

de ces trois modeles sont notées respectivement (1), (2), et (3).

10
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figure 66 : profils longitudinaux des neeuds (002) des couches de SNO. Les courbes (1), (2) et (3) correspondent
aux simulations réalisées en utilisant les 3 modeles. Les courbes sont décalées verticalement. Les inserts (a) et
(b) correspondent a des vues élargies des pieds de raie respectivement a gauche et droite du maximum

d’intensite.
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La prise en compte de la résolution instrumentale est assurée par une convolution de la courbe
calculée par une fonction gaussienne dont la largeur a été fixée a la largeur du pic du substrat.
La partie centrale du profil expérimental est parfaitement décrite par les trois modeles, les
différences se retrouvent essentiellement dans les pieds de raie. Des vues élargies a gauche et
a droite du maximum d’intensité diffractée sont représentées en insert ((a) et (b)). Le premier
modele ne permet pas de reproduire la structure des franges, notamment a gauche du
maximum ou elles sont en opposition de phase. La prise en compte des fluctuations
d’épaisseur améliore 1égerement la simulation en réduisant le déphasage entre la courbe
calculée et la courbe expérimentale, mais ce modele reste cependant insuffisant. La meilleure
simulation est obtenue avec le troisieme modele. La structure des franges est en effet bien
reproduite sur toute la plage angulaire. Nous obtenons alors pour 1’échantillon de la figure 66
une épaisseur de 84 nm avec une fluctuation d’épaisseur de 1 nm. Dans ce cas, la perte de
cohérence entre la couche et le substrat s’explique aisément a I’aide de 1’évaluation du taux de
relaxation (cf. paragraphe suivant). En effet, cette couche présente un taux de relaxation
mécanique de 7% de sorte que les champs de déformations générés a I’interface dus a la
présence de dislocations interrompent le champ d’ondes dans le systéme couche/substrat™.

Les profils de déformations associés a ces simulations sont présentés figure 67.

2.0 s
1 1.0
1 0.0 Jordi—

1.0 05

Z (hm)

figure 67 : gradient de déformations suivant z obtenus a l’aide des simulations réalisées a partir des modeles (1)
(carrés noirs), (2) (cercles bleus) et (3) (triangles rouges) pour la couche de SNO d’épaisseur 84 nm. En insert

est representée une vue élargie de la zone proche de ['interface en 0 et 20 nm.
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Ces gradients de déformations présentent des différences marquées plus particulierement
proche de I’interface (z = 0) ou les mode¢les (2) et (3) prédisent une décroissance abrupte de la
déformation de 1,5% a 0 dans les 5 premiers nanométres de la couche. Ce comportement n’est
pas prédit par le modele (1) qui est le seul a ne pas tenir compte des fluctuations d’épaisseur
de la couche. Ces fluctuations d’épaisseur apparaissent comme un parametre essentiel a
prendre en compte pour retrouver le gradient de déformations. Néanmoins, les trois modeles
ont en commun qu’ils prédisent des oscillations de oe.. entre -0,5% et 0,5% dans la plage z =

5 a z= 84 nm avec une forme similaire du profil de déformations.

Par ailleurs, la forte déformation de tension proche de I’interface (de.. = 1,5%) semble
paradoxale compte tenu de 1’état de contrainte biaxial de la couche de SmNiOs sur le substrat
de SrTiOs. En effet, le désaccord paramétrique induisant des déformations de tension dans le
plan de I’interface au sein de la couche, celle-ci devrait étre soumise a des déformations de
compression dans la direction normale a I’interface. Une étude détaillée de 1’évaluation des
taux de relaxation chimique et mécanique dans la partie suivante va nous permettre d’éclaircir

ce point.

Pour la seconde couche présentant des franges d’épaisseur (figure 65), 1’épaisseur extraite de
la simulation est de 150 nm. Finalement, 1’épaisseur de la couche la plus épaisse (ne

présentant pas de frange) a été estimée a ~ 500 nm a partir des parametres de dépot.

2.5. Comparaisons SmNiQO;/SrTiO; et SmNiO3;/LaAlQO;

Nous avons évoqué précédemment la médiocre qualité cristalline des substrats de LAO
induisant le dédoublement des pics du substrat sur les cartographies de I’espace réciproque.
Ceci est di a I’existence de domaines désorientés les uns par rapport aux autres. Cette
microstructure particuliére a probablement une incidence sur la qualité cristalline des couches
de SNO déposées sur ces substrats comme des études 1’ont révélé pour des couches de STO
déposées sur LAO***?*! La différence de qualité cristalline entre SNO/STO et SNO/LAO
peut étre analysée qualitativement a I’aide de l’observation de profils longitudinaux en
fonction de I’épaisseur déposée. Ces profils ont été enregistrés sur la ligne BM02 de I’ESRF
et sont représentés sur la figure 68 en fonction de A2@pour les couches de SNO déposées sur
LAO. On constate sur ces profils que le pic de la couche présente beaucoup moins de franges
d’épaisseur lorsque les couches sont déposées sur LAO que lorsqu’elles sont déposées sur

STO (figure 65). Cette observation atteste d’'une moins bonne qualité cristalline des couches
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de SNO lorsqu’elles sont déposées sur LAO, et ce malgré un plus faible désaccord
paramétrique (e, = -0,13%) par rapport a SNO/STO (e, = 2,89%). Ces couches présentent
donc une plus forte concentration de défauts. La qualité cristalline des couches déposées sur
STO est également attestée par la présence de pics cohérents sur les profils transversaux
(002). Sur la figure 69 sont représentés ces profils transversaux en fonction de A6, a la fois
pour les couches déposées sur STO et sur LAO. Ils ont également été enregistrés sur la ligne

BMO02 de I’ESRF.

! ! v ! v 1
02 00 02 04
A26(°)

1 T T
-0.8 -0.6 -04

figure 68 : profils longitudinaux des nceuds (002) en fonction de [’épaisseur déposée pour SNO/LAO.

L’épaisseur déposée varie de 20 nm a 300 nm de bas en haut. Les courbes sont décalées verticalement.

AG(°) AG(°)

figure 69 : profils transversaux des neeuds (002) pour (a) des couches de SNO déposées sur LAO d’épaisseur
27 nm, 40 nm, 112 nm, 271 nm et 230 nm (de bas en haut), et (b) des couches de SNO déposées sur STO

d’épaisseur 38 nm, 84 nm, 150 nm et 500 nm (de bas en haut). Les courbes sont décalées verticalement.
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Comme nous I’avons vu au cours du premier chapitre lors de la description de ce type de
profils présentant deux composantes, le pic tres étroit situé a A@ = 0 correspond au pic de
Bragg. Il provient de la diffraction par les cristaux parfaits attestant ainsi de 1’ordre cristallin a
longue distance, alors que le pic diffus localisé autour du pic de Bragg peut étre attribué aux
déformations hétérogenes générées par la formation de défauts cristallins. On constate sur la
figure 69 (a) qu’a partir de 230 nm d’épaisseur déposée, le pic de Bragg est éteint pour les
couches déposées sur LAO alors qu’il est encore présent jusqu’a 500 nm pour les couches
déposées sur STO sur la figure 69 (b). Le fait que la contribution de la partie parfaite des
cristaux soit encore significative pour une €paisseur déposée de 500 nm démontre bien la
grande qualité cristalline des couches déposées sur STO. Nous montrerons plus loin lors de la
simulation de ces profils a deux composantes, qu’ils ont pour origine la présence de défauts
plans de type Ruddlesden-Popper. Auparavant, nous allons nous attacher a évaluer
précisément la relaxation des contraintes au sein de ces couches et nous allons montrer que les
remarques faites précédemment sur la qualité cristalline des couches ne sont pas directement
liées a la qualité des propriétés de transport. Nous verrons en effet que ces dernicres

dépendent fortement de 1’état de contraintes au sein des couches.

3. RELAXATION DES CONTRAINTES ET MECANISMES ASSOCIES

3.1. Relaxation mécanique et chimique de SNO/STO

L’état de contrainte des couches a été évalué a température ambiante par cartographie de
I’espace réciproque a 1’aide de deux techniques. La premiére, mise en ceuvre sur la ligne D32
de PESRF (décrite au chapitre 2), est une technique de diffraction en incidence rasante non-
coplanaire (figure 70). De part sa géométrie, elle permet d’acquérir une information sur la
surface des couches. La seconde technique, plus usuelle en laboratoire, présente une
géométrie de diffraction coplanaire. Elle a été utilisée pour explorer les contraintes moyennes
a travers toute 1’épaisseur des couches (figure 72). Sur la figure 70, on constate que pour la
plus petite épaisseur déposée (5 nm), les nceuds (400) de la couche et du substrat sont
superposés (figure 70a). Ceci montre clairement, comme I’illustre la figure 71, que la couche

est compleétement contrainte sur le substrat de STO.
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figure 70 : cartographies (400) réalisées en géométrie en incidence rasante sur des couches de SNO déposées

sur STO d’épaisseur (a) 5 nm, (b) 22 nm, (c) 84 nm et (d) 150 nm.

Espace direct Espace réciproque
Couche
K
Substrat
]
H (400)
Couche
K
Subktrat
pL |
H (400)

figure 71 : représentation de la relaxation mécanique dans I’espace direct et réciproque (H,K).

Cependant, pour les épaisseurs 22 nm, 84 nm et 150 nm, les nceuds (400) sont dissociés et
I’espace les séparant reste constant quelle que soit 1’épaisseur déposée. Nous pouvons en
conclure que les couches sont fortement relaxées mécaniquement en surface des que
I’épaisseur déposée atteint 22 nm.

Par ailleurs, 1’observation qualitative des cartographies (-103) révele que I’augmentation de

I’épaisseur déposée (de 22 nm a 500 nm) se traduit par un élargissement transversal du nceud
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de la couche ainsi que par un déplacement de celui-ci vers les faibles valeurs de H (figure 72).
A partir de la position relative du nceud (-103) de la couche par rapport a la position de celui
du substrat, nous avons calculé a, et a., les paramétres de maille contraints de la couche dans
le plan de I’interface et dans la direction normale respectivement. Contrairement a ce qui était
attendu, dans tous les cas, la valeur mesurée de a. est plus grande que la valeur théorique du
paramétre de maille libre de contrainte de SNO (asyo = 3,795 A). Le paramétre de maille de
STO (asro = 3,905 A) étant plus grand que le paramétre de maille libre de contrainte de SNO,
les couches sont soumises a des contraintes de tension dans le plan de I’interface qui sont
supposées donner lieu a des déformations de compression dans la direction normale. La
mesure du parametre de maille a, nous amene a la conclusion que le parametre de maille libre
de contrainte réel de SNO, a;, doit étre supérieur au parametre de maille libre de contrainte

théorique asno.

H

-1.084 H -0.916 -1.084 H -0.916 t (nm)

figure 72 : cartographies (-103) réalisées en géométrie coplanaire sur des couches de SNO déposées sur STO
d’épaisseur (a) 22 nm, (b) 38 nm, (c) 84 nm, (d) 150 nm et (e) 500 nm. (f) tracé des taux de relaxation

mécanique (noir) et chimique (gris) en fonction de t.

De plus, lorsque 1’épaisseur déposée augmente, a, diminue (de 3,905 a 3,876 A) et a.
augmente (de 3,805 a 3,810 A) ce qui semble montrer I’existence d’un phénoméne de
relaxation des contraintes d’origine mécanique. Comme nous 1’avons vu au chapitre 1, a partir

des paramétres de maille contraints a, et a., il est possible de calculer pour chaque épaisseur
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déposée le taux de relaxation mécanique, R,, ainsi que le paramétre de maille libre de

contrainte, ap :

_ a,~Agpo
T4y (126a)

at+v,a,

ab E———
v, ¥l (126b)

Rappelons que lorsque la couche est complétement contrainte, a, = asyo alors R,, = 0 ce qui
induit un alignement des nceuds de la couche et du substrat suivant Q.. Pour une couche
compleétement relaxée mécaniquement, a, = a; tel que R, = 1 ce qui induit un alignement des
nceuds suivant la direction [-103]. Aucune valeur pour v, n’étant disponible dans la littérature,
nous avons fait I’hypothése que les propriétés élastiques entre le substrat et la couche sont
sensiblement les mémes. Nous avons donc choisi le coefficient de Poisson biaxial du substrat
STO**, v, = 0,646, afin d’effectuer les calculs des équations (126a et b). Nous obtenons
ainsi : R,, = 0% ; 3,8% ; 7,1% ; 11,9% ; et 41,9% pour les couches (a) (b) (c) (d) et (¢) de la
figure 72. Remarquons que méme la couche la plus épaisse n’est que partiellement relaxée.
Puisque les cartographies réalisées en incidence rasante (figure 70) ont révélées que la surface
des couches était compleétement relaxée mécaniquement, les calculs de R,, confirment
I’existence d’un gradient de contraintes au sein des couches.

Par ailleurs, lorsque I’épaisseur déposée augmente, la valeur calculée de a;, décroit de 3,844 a
3,836 A, et dans tous les cas elle est effectivement supérieure a la valeur théorique attendue
(asvo = 3,795 A). Ceci atteste 1’existence d’une contribution chimique a la relaxation globale

des contraintes au sein des couches de SNO. Le taux de relaxation chimique peut étre calculé

a partir de :
R = 4, Agn0
C Ay~ agy (126¢)

Ce parametre correspond a la réduction du désaccord paramétrique par un changement du
parametre de maille libre de contrainte de la couche. En effet, lorsque a; = asyo alors R, = 0 et
le désaccord paramétrique couche/substrat a sa valeur habituelle (2,89%), alors que pour a; =
asro, alors R. = 1 et le désaccord paramétrique devient nul. Finalement, a 1’aide des équations
précédentes, ’état de déformations des couches a I’issue de la relaxation mécanique et
chimique s’écrit :

e=e,(1-R)(1-R ) (127)
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A partir de I’équation (126c¢), on obtient R. = 44,5% ; 43,6% ; 45,4% ; 40,9% et 37,2% pour
les couches (a) a (e). Pour résumer, nous avons tracé les taux de relaxation mécanique et
chimique en fonction de ¢ sur la figure 72f. Lorsque ¢ augmente, R, et R. respectivement
augmente et diminue linéairement. Notons que pour 7 < 450 nm, la relaxation des contraintes
est conduite majoritairement par un effet chimique et pour ¢ > 450 nm ’effet mécanique

devient alors prédominant.

3.2. Dislocations d’interface

Aprés avoir évalué 1’état de contraintes des couches a partir des cartographies, nous nous
sommes intéressés aux mécanismes mis en jeu lors de la relaxation des contraintes. Pour la
relaxation d’origine mécanique, nous avons analysé les profils transversaux des nceuds (002)
des couches de SNO déposées sur STO. L’un de ces profils correspondant a la couche

d’épaisseur 17 nm est reporté sur la figure 73a en fonction de gs.

I (u.a)
)
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figure 73 : profils transversaux (002) des couches de SNO déposées sur STO, d’épaisseur (a) 17 nm et
(b) 500 nm.

Ce profil présente deux épaulements symétriques de part et d’autre du maximum d’intensité.
Comme nous I’avons vu au cours du chapitre 3, ce type d’épaulements correspond a des
inclinaisons préférentielles des plans (00/). D’aprés Kaganer™, ils peuvent étre attribués a des

dislocations d’interface aléatoirement distribuées et présentes en faible densité. De plus, ces

- 125 -



dislocations doivent présenter une composante coin inclinée du vecteur de Burgers pour
donner lieu a ces épaulements. Autrement dit, les demi-plans insérés doivent étre inclinés par
rapport aux plans (00/). La formation de dislocations d’interface est un mécanisme assez

243,244 \
324 Dans ces systémes, les

fréquemment rencontré aux interfaces pérovskite/pérovskite
vecteurs de Burgers les plus observés sont de type <100> et <110> alors que les lignes de
dislocations se trouvent généralement le long des directions [010] et [100]. Par ailleurs,
comme nous venons de le faire remarquer, les demi-plans insérés doivent étre inclinés par
rapport aux plans (00/) pour justifier la présence des épaulements. Finalement, le seul vecteur
de Burgers possible est un vecteur [101]. Pour chaque couche, nous avons alors calculé la
distance interdislocation, D, associée a ce mécanisme de relaxation. L’équation (127) donne

I’état de déformations des couches aprés les relaxations chimique et mécanique. La quantité

de déformations relaxées par les dislocations d’interface est alors obtenue par :
e_d:éo(l _Rc)Rm (128)
On peut alors calculer D avec D = b/e,; et nous obtenons 619 nm, 347 nm, 191 nm, et 51 nm

respectivement pour les couches d’épaisseur 38 nm, 84 nm, 150 nm et 500 nm (D tend vers
I’infini pour la couche d’épaisseur 22 nm puisque R,, = 0). De plus, la force du champ de
déformations induit par les dislocations peut étre estimé par le rapport #/D (ou pf) qui vaut
0,06 ; 0,24 ; 0,79 et 9,82 respectivement. Pour les échantillons de plus faible épaisseur, la
densité de dislocations est faible (pf < 1) de telle sorte que les profils transversaux (002)
présentent deux composantes (figure 69b) bien distinctes. Pour la couche la plus épaisse, la
forte densité de dislocations (ot > 1) entraine 1’existence d’une plus importante contribution
de la diffusion diffuse au détriment de la composante de Bragg (figure 73b).

Cependant, seul un échantillon présente les épaulements caractéristiques sur son profil
transversal. Ceci peut s’expliquer par le fait que lui seul présente une parfaite stoechiométrie,
Sm/Ni = 1. Tous les autres échantillons se caractérisent par Sm/Ni > 1. A cause de son fort
rayon ionique, Sm’>" n’est pas facilement incorporé dans la structure pérovskite. Ceci donne
lieu un type de défauts plans particuliers : les défauts de Ruddlesden-Popper (RP)****. Ces
défauts sont responsables de ’existence d’une diffusion diffuse trés étendue dans I’espace
réciproque cachant probablement les épaulements dus aux dislocations. Dans le paragraphe
qui suit, nous nous proposons de décrire ces défauts associés a la diffusion diffuse en utilisant
un modele approprié permettant de rendre compte des champs de déformations hétérogenes

résultants.
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3.3. Surstceechiométrie cationique

Des mesures de spectroscopie dispersive en longueur d’onde (WDS, Wavelength Dispersive
Spectroscopy) ont été menées au LMGP a Grenoble sur tous les échantillons. Il en résulte un
rapport Sm/Ni environ constant et variant de 1,3 pour la couche d’épaisseur 22 nm a 1,2 pour
la couche d’épaisseur 500 nm. Par ailleurs, de nombreuses études de microscopie électronique
en transmission réalisées sur des pérovskites simples’**** (BaTiOs et SrTiOs) ont révélé
qu’un exces en cation A donnait lieu a des défauts plans de Ruddlesden-Popper. Ces défauts
induisent une augmentation du parametre de maille et par conséquent ici une réduction du
désaccord paramétrique entre SNO et STO. D’un point de vue plus général, ces défauts
appartiennent a une grande famille de défauts connus sous le nom de parois hors phase**. 11
peut raisonnablement étre attendu que de tels défauts existent dans les couches de SNO ce qui
permettrait de rendre compte de I’excés en Sm. Pour une faute RP se trouvant dans un plan

(100), la faute est caractérisée par un vecteur de translation du réseau 2[011]. Un tel défaut

est représenté schématiquement sur la figure 74a.

figure 74 : (a) schéma d’une faute de Ruddlesden-Popper (RP) dans le plan (100), (b) image de MET réalisée en
champ noir sur la réflexion (200) de SNO.

Par ailleurs, des observations de MET ont révélées 1’existence de défauts plans espacés
d’environ 15 nm (figure 74b). Puisque ces défauts se situent dans des plans perpendiculaires a
I’interface, ils doivent affecter la distribution d’intensité diffractée dans une direction
perpendiculaire a ces plans. En effet, comme il a été mentionné plus haut, les profils
transversaux (002) présentent une distribution particuliére de I’intensité diffractée caractérisée
par deux composantes. Nous nous proposons d’utiliser une approche phénoménologique afin

de simuler ces profils expérimentaux a deux composantes pour en extraire des informations
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microstructurales relatives a ces défauts. Cette approche, décrite en détail au cours du premier
chapitre, est basée sur une description statistique du champ de déformations et repose sur
I’utilisation des distributions Lévy-stables. Celles-ci permettent de décrire un grand nombre
de profils. De plus, les propriétés spatiales des champs de déformations, responsables de
I’existence des deux composantes sur les profils, sont décrites par un modele
phénoménologique basé sur des parametres tels que la longueur de corrélation & ou encore le

niveau de déformations hétérogenes &. L’intensité diffractée suivant g, s’€crit alors :

I(qx)z_r dx- V(x,O)exp[—% e (x)1 x” exp[—i(quréxz hz)x]

(129)
V(x,0), le volume de corrélation des cristallites est calculé en considérant une forme
parallélépipédique et une distribution en taille lognormale. y est le parametre de forme de la
distribution 1évy-stable des déformations. y= 2 correspond a une distribution gaussienne, y =
1 a une distribution lorentzienne et » < 1 a une distribution super-lorentzienne. Pour une
réflexion symétrique telle que h = (0,0,4.), on ne sélectionne que la composante suivant z des
déplacements. De plus, pour un profil suivant g, n’intervient alors que le terme e, du tenseur
des déformations. Finalement, & est la largeur de la distribution des déformations. Pour
rendre compte des deux composantes (de Bragg et diffuse) sur les profils transversaux, nous

avons montré au chapitre 1 que &.(x) prenait la forme :

w

1w
€_(x )Z%E 1 —exp[ —(%)
(130)

Lorsque x << £, les déplacements sont corrélés et les déformations hétérogeénes &.(x) sont
constantes et valent & (lorsque H = 1), alors que pour x >> & les déplacements sont
décorrélés et les déformations hétérogenes décroissent vers 0 selon &&/x. Le pic de Bragg
(cohérent) provient de la région x >> &£ (désordre décorrélé) alors que le pic diffus provient de
la région x << & (désordre corrélé). Finalement, w détermine la largeur de la zone de transition
entre le régime corrélé et décorrélé et H dépend de la nature du défaut. Ici, nous avons obtenu
H =1 ce qui correspond a une réponse linéaire du matériau a un défaut. Les différents
parameétres intervenant dans ce modele affectent le profil de diffraction différemment suivant
I’ordre de réflexion considéré. Nous avons donc simulé simultanément les profils
transversaux (002) et (004). Les profils calculés et expérimentaux ainsi que les profils &..(x)
correspondant sont représentés figure 75. Nous pouvons conclure de la simulation que la

distribution des déformations est parfaitement décrite par un profil quasi-gaussien (y= 1,9) et
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& = 0,22% pour tous les profils simulés. Finalement, augmenter 1’épaisseur déposée revient a
augmenter la longueur de corrélation de £= 8,5 a 15 nm pour les couches d’épaisseur 38 nm
et 150 nm. La valeur constante de & indique que la densité de fautes RP reste constante quelle
que soit I’épaisseur déposée. Ce résultat est en bon accord avec les mesures WDS donnant un
rapport Sm/Ni constant en fonction de ¢. Par ailleurs, ’augmentation de & avec ¢ indique que

le champ de déformations s’étend sur de plus larges régions dans les couches plus épaisses.

— T T T T T T 1 —
-0.10 -0.05 000 0.05 0.10 -0.10 -0.05 0.00 0.05 0.10

(A" (A7)
—
0.13 (©) 0.15 (d)
a T -
©0.014 ! 0.015
T £=854A : £=150 A
O.OOI__I_I_I_I'ITI'IV"_I_I_I_I'H'IT’_I_I_I_I'H'ITF 0.001 — ||||||'v| T '”I“' — I”'”'
100 1000 10000 100 1000 10000
X (A) X (&)

figure 75 : profils transversaux (002) et (004) expérimentaux (cercles gris) et calculés (ligne noir) pour les
couches de SNO d’épaisseur 38 nm (a) et 150 nm (b) deposées sur STO. Les déformations hétérogenes

correspondantes &, sont représentées en fonction de x pour ces deux couches (c) et (d).

Autrement dit, le niveau de désordre oy = . augmente avec ¢ (il passe de 0,187 2 0,33 A) et
est responsable de la diminution de la composante cohérente au profit de la composante

diffuse sur les profils transversaux lorsque 1’épaisseur déposée augmente. Il est important de
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noter que ce type de comportement a déja été rencontré dans le cas de champs de
déformations induits par des dislocations d’interface’ . Il a ainsi été observé que 1’extension
latérale des champs de déformations est fixée par 1’épaisseur de la couche comme une
conséquence de 1’action des champs de déformations images (cf. chapitre 3). On peut
imaginer qu’un tel comportement existe aussi dans le cas des fautes RP comme semble le

montrer cette étude.

3.4. Les lacunes d’oxygéne

Dans les couches de SNO, la relaxation des contraintes est non seulement assurée
mécaniquement (par la formation de dislocations) mais aussi chimiquement. Les valeurs
importantes de a, mesurées au cours du paragraphe 3.1 montrent I’existence d’un changement
de composition chimique des couches permettant d’adapter leur parameétre de maille a celui
du substrat. Des études réalisées sur des composés RNiOs.s (R = Sm ou Nd) sous forme
polycristalline ont montré que 1’apparition de lacunes d’oxygeéne dans la structure durant la
synthése était 4 ’origine de ’augmentation du paramétre de maille libre de contrainte**>.
En effet, la création de lacunes d’oxygeéne implique la réduction d’une certaine proportion de
Ni** en Ni*", ce dernier ayant un plus grand rayon ionique, le paramétre de maille augmente.
D’apres les mesures de ap, nous pouvons donc en conclure que les couches de SNO déposées
sur STO contiennent des lacunes d’oxygeéne. Ce mécanisme de relaxation des contraintes
réduit le désaccord paramétrique qui devient e =g, (I—RC ), soit : 1,58% ; 1,51%; 1,56% ;
1,69% et 1,79% pour les couches d’épaisseur 22 nm, 38 nm, 84 nm, 150 nm et 500 nm
respectivement (au lieu de 2,89% pour une couche steechiométrique).

Dans le but de mieux comprendre ce mécanisme de relaxation des contraintes, nous avons
étudié plus particulierement deux couches de la méme épaisseur (17 nm), ['une est déposée
sur STO et ’autre sur LAO. Nous nommerons ces deux échantillons respectivement A et B.
L’évaluation de I’état de contraintes de ces deux couches révele que pour 1’échantillon A la
couche est fortement contrainte sur son substrat avec a, = 3,903 A, a. = 3,845 A, R,, = 5,4% et
R. = 66,4%. On constate que la valeur de a. mesurée est plus grande que ce qu’elle devrait
étre (comme pour les autres couches déposées sur STO) et que la relaxation d’origine
chimique est largement prépondérante. Pour 1’échantillon B, I’interface est en compression et
il en résulte une expansion du paramétre de maille suivant z qui vaut 3,849 A. Dans ce cas,
notons que seul le paramétre de maille suivant z est accessible puisque le dédoublement des
nceuds sur les cartographies (-103) rend impossible la mesure de a, (et donc le calcul de R,, et

R.). La mesure de a. permet toutefois de conclure que cette couche est fortement contrainte
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sur le substrat de LAO. Lorsque la couche est déposée sur STO, les contraintes de tension
apparaissant durant la croissance induisent une expansion des octaédres NiOs. A cause du
faible rayon ionique des cations Ni’~ en sites octaédriques, une telle expansion accroit
I’instabilité de la structure®’ et promeut la formation de Ni*" de plus grand rayon ionique. De

247, il est en effet fort

facon similaire a ce qui est rencontré dans les composés CaRuO;
probable que les contraintes de tension dans le plan de I’interface soient a 1’origine du
changement de degré d’oxydation du nickel de Ni’* en Ni*". Ni*" ayant un plus grand rayon
ionique que Ni**, ce phénoméne s’accompagne alors d’une expansion de la maille suivant z au
lieu de la contraction attendue par 1’état de contrainte biaxial, les lacunes d’oxygene
apparaissant pour conserver I’électroneutralité. L’expansion de I’ion nickel est ainsi
responsable du signe positif de de.. (tension) observé proche de I’interface sur les profils de
déformations (figure 67). On peut ainsi raisonnablement imaginer que ces lacunes sont
confinées tres proche de I’interface, 1a ou I’effet sur le profil de..(z) est le plus important
(0e= 1,5%). Dans le cas de I’échantillon B, le parametre de maille de LAO est plus petit que
le paramétre de maille libre de contrainte de SNO. La couche de SNO est alors soumise a des
contraintes de compression dans le plan de 1’interface stabilisant Ni*" en réduisant la cavité

octaédrique dans laquelle il se situe. Dans ce cas, les contraintes générées a l’interface

empéchent la formation de lacunes d’oxygene.

4. INFLUENCE DE L’ETAT DE CONTRAINTES SUR LES

PROPRIETES DE TRANSPORT ELECTRONIQUE

4.1. Role du signe de la contrainte

Les différences structurales mises en évidence précédemment sur les échantillons A et B
affectent directement la résistivité de ces couches comme nous pouvons le voir sur la figure
76. Ces mesures ont été réalisées a I’Institut Néel par Cécile Girardot. Il est évident d’apres la
figure 76 que la couche déposée sur LAO présente une transition métal-isolant abrupte a
120°C alors que la couche déposée sur STO présente seulement une faible décroissance de la
résistivité entre 25°C et 325°C. Par ailleurs, la résistivité globale est plus importante dans ce
dernier cas. Ces mesures indiquent simplement que le changement de substrat et donc le
changement du signe de la contrainte affecte fortement la transition métal-isolant des couches

de SNO. Dans le cas de NdNiOs_s(sous forme polycristalline), Tiwari’>> a mis en évidence
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qu’en controlant la pression partielle d’oxygene lors de la synthése, on pouvait controler le

taux de lacunes d’oxygene, o.

1 SNO/STO
~ ooo.oo-oo..oo-oo-o ®
LLTITY
:
: SM3© 40 ;O
NO) .
2 * ° 3
z K & 2
~
oveve
SNO/LAQ

50 100 150 200 250 300
Température (°C)

figure 76 : résistivité en fonction de la température pour les échantillons A (SNO/STO, cercles plein) et B

(SNO/LAO, cercles vides). Les fleches noires indiquent le sens de la contrainte dans le plan de l'interface.

Il a par la suite constaté que plus les échantillons présentaient une concentration en lacunes
d’oxygene élevée, plus leur résistivité globale était importante et plus la courbe de résistivité
se retrouvait aplatie. Autrement dit, plus il y a de lacunes, et moins la transition est abrupte.
Ce phénomene apparait également sur la figure 76 ou les contraintes de tension au sein de
I’échantillon A induisent une augmentation de la résistivité qui est supérieure de deux ordres
de grandeur a celle de I’échantillon B. Par ailleurs, la transition MI de 1’échantillon A semble
complétement annihilée. Ceci confirme la présence de lacunes d’oxygene au sein de la couche
déposée sur STO. Nous retrouvons ce phénomene lorsque la mesure de résistivité est réalisée
apres avoir laissé 1’échantillon B sous atmosphére contrdlée d’argon pendant une certaine
durée. Plus cette durée est importante et plus la courbe de résistivité s’aplatit. L’atmosphere
d’argon, au méme titre que les contraintes de tension au sein de I’échantillon A, est
responsable de la création de lacunes d’oxygeéne dans la couche de SNO déposée sur LAO.
Celle-ci joue le méme role que la pression partielle d’oxygene utilisée lors de la synthese des

. C 2222223
poudres de RNiO; sous-stoechiométriques en oxygene™ ™

. Il est clair sur la figure 77 que
lorsque le temps de séjour sous argon augmente de 0 a 47 heures, la courbe de résistivité¢ de
I’échantillon B tend vers le comportement de résistivité de I’échantillon A (sous oxygéne). En
effet, pour un temps de séjour de 47 heures, la courbe de résistivité de 1’échantillon B se
retrouve considérablement aplatie et la résistivité globale est supérieure de deux ordres de
grandeur a la courbe de résistivité correspondant a un temps de séjour nul. Il est important de

noter que ce comportement est enticrement réversible. C’est a dire lorsque 1’on change

-132 -



I’atmosphere d’argon pour une atmosphere oxydante, la couche de SNO déposée sur LAO

retrouve alors son comportement de résistivité initial.

ooo'o......... SNO/STO (02)

. ooooo.oooooo..
g 10
o SNO/LAO (47h-
f«g SNO/LAO (37h-Ar)
Z 10?
ND)
%
A
10_3 ...e
5)

L IR B B LA B
50 100 150 200 250 300

Température (°C)

figure 77 : résistivité en fonction de la température pour les échantillons A (SNO/STO) et B (SNO/LAO). Les
mesures effectuées sous oxygene sont représentées par des cercles. Pour [’échantillon B, des mesures ont été

réalisées en fonction du temps de séjour sous argon (de 0 a 47h), elles sont représentees en trait bleu.

Nous avons ici clairement mis en évidence une relation entre ’existence des lacunes
d’oxygene et la dégradation des propriétés de transport des couches de SNO. En nous
appuyant sur des considérations structurales, nous allons expliquer dans les paragraphes

suivants ’origine de la disparition de la transition MI lorsque les couches sont déposées sur
STO.

4.2. Relation structure-transition MI

La distorsion orthorhombique de la structure RNiOs est usuellement définie par le facteur de
tolérance. Ainsi, un changement du facteur de tolérance se traduit par une variation d’une ou
des deux longueurs d(R-O) et d(Ni-O). Une autre facon de paramétrer la distorsion du réseau
est d’utiliser les angles de liaison Ni-O-Ni. La structure orthorhombique est représentée figure
78 ou @ et O sont respectivement les angles Ni-O-Ni dans le plan de I’interface et dans la

248

direction normale. Hayashi“™ a établi des relations empiriques entre les angles Ni-O-Ni et les

parametres de maille :

-133 -



© =135+ /13,4(0, —135) avec O, =arcos{l—(az4 /2ax4ﬂ (131)
@ =130,7+,/18,9(®, —135) avec @, =arco{l—(a22 /a? ﬂ (132)

249 afin d’évaluer la valence du nickel

Par ailleurs, nous avons utilisé la méthode de la valence
dans chaque couche. Cette méthode repose également sur des relations empiriques entre la

longueur de liaison dj; et la valence de liaison vj; entre deux ions i et .

figure 78 : schéma de la structure pérovskite distordue orthorhombiquement. @ et @ sont les angles Ni-O-Ni

respectivement dans le plan de ['interface et dans la direction normale a l’interface.

Ainsi, on peut écrire :

vii:exp[(Rii_dii)/b} (133)

b est une constante universelle et vaut 0,37 A. R; est le paramétre de valence de la liaison
d’une paire d’ions. Pour la liaison R*-0% des composés HoNi1Os3, AgNiOs et SrLaNiOy, R;; a

A 220,250,251

été calculé et vaut 1,68 . Finalement la valence V; d’un atome i est définie comme

la somme des valences de liaisons v :
V.= Z V..
i ij
J

Le calcul des parameétres @, @ et V; a été réalis€¢ a partir des mesures précédentes des

(134)

parametres de maille a, et a, des couches de SNO déposées sur STO. Les résultats sont

reportés figure 79 en fonction du taux de relaxation total R, s’exprimant :
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R = sto ~a4, Ta,~ag,

“Agvo (135)

aS TO

Les valeurs a R, = 100% correspondent aux valeurs trouvées dans la littérature pour SmNiO;
sous forme polycristalline®®®. La figure 79 montre clairement 1’augmentation des angles de
liaison @ et @ avec I’augmentation de la relaxation des contraintes. En effet, I’inclinaison des
octaedres NiOg est due a I’incompatibilité entre la taille du cation Sm>" et le volume de la

cavité cuboctaédrique dans laquelle il se situe.
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figure 79 : tracés des valeurs des angles Ni-O-Ni (axe de gauche) @ (étoiles) et @ (cercles) et de la valence de
nickel V; (axe de droite, triangles) en fonction du taux de relaxation totale R, Les courbes noires sont des guides

visuels. En insert : tracé de la largeur de la bande de conduction du nickel en fonction de ©.

Le cation de terre-rare est trop petit pour remplir cet espace induisant ainsi I’inclinaison des
octaedres afin de remplir I’espace vacant. Les contraintes de tension générées a l’interface
SNO/STO amplifient ce phénoméne et accentuent ainsi l’inclinaison des octaedres. Il en
résulte une fermeture des angles Ni-O-Ni dont la valeur s’éloigne d’autant plus de 180° que la
contrainte est ¢levée. Ce résultat est corroboré par des travaux réalisés dans les composés
RNiO; (R = Pr, Nd) sous forme polycristalline et sur des couches minces de LSMO. Dans ces
¢tudes est reportée la dépendance de la transition MI a la pression ou la relaxation des

215,216,233,252

contraintes . La figure 79 montre également que la valence du nickel augmente
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avec R,. Ce résultat confirme ce que nous avions postulé plus haut, a savoir que les contraintes
de tension dans le plan de I’interface déstabilisent

3 . O+ . . N
Ni*" qui se transforme en Ni*', ceci s’accompagnant de la formation de lacunes d’oxygéne.

4.3. Role du gradient de déformations

A partir des résultats précédents, nous allons pouvoir établir une relation entre la température
de la transition MI (7)) et les déformations. L’¢établissement d’une telle corrélation requiert
la prise en compte de considérations particuliéres concernant les effets stériques ayant lieu
dans ces pérovskites lorsque ’on change la température, le cation R’ ou la contrainte. La

3 ot Hayashi**® qui ont établi des

structure de ces pérovskites a été analysée par O’Keeffe
relations simples entre les paramétres de maille, les rayons ioniques de Ni’" et R*™ et les
angles Ni-O-Ni. Puisque la température de la transition MI est connue pour dépendre du
facteur de tolérance®'’, il peut donc étre attendu qu’elle dépende également des angles de
liaison Ni-O-Ni. L’identification du mécanisme physique a I’origine de la transition MI fait

209,212,254

partie d’une vaste thématique , sujette a controverses, et reposant sur le modele

ZSA*'**° (Zaanen, Sawatzky et Allen). Par ailleurs, Torrance*”’

a montré¢ que dans les
RNiO; la transition de I’état métallique vers 1’état isolant était du type « transfert de charge ».
Dans ce formalisme, le gap entre la bande 2p de I’oxygene et la bande 3d du nickel est réduit
lorsque la largeur de la bande 3d du nickel augmente, et tend vers 0 lorsque les bandes se
recouvrent. Le fait que la largeur de la bande 3d du nickel (W) puisse augmenter en fonction
de la température ou de la nature du cation de terre-rare est clairement reli¢é au degré

d’orthorhombicité de la structure, autrement dit a la valeur des angles Ni-O-Ni. On peut

calculer W & partir d’une relation empirique®° (équation (116)) :
W ~cosw/d(Ni—O)” avec w=2m—(Ni—O—Ni) (135)

De nombreuses études réalisées sur les RNiO; sous forme polycristalline ont en effet montré
que Ty, diminue lorsque la valeur des angles Ni-O-Ni augmente®'>2'®, L’insert de la figure 79
montre que la relaxation des contraintes jouent le méme rdle que la température ou la taille du
cation de terre-rare sur la valeur des angles Ni-O-Ni, c’est a dire elle augmente 7. Ainsi, des
fortes valeurs de T, peuvent étre attendues pour les couches les moins épaisses (par rapport a

la Ty correspondant au matériau massif, valant 130°C).

Les précédents calculs (paragraphe 2.4) ont montré I’existence d’un gradient de déformations

suivant z provenant essentiellement de la formation de lacunes d’oxygéne proche de
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I’interface dans les couches de SNO déposées sur STO. Le gradient de déformations ainsi que
le profil longitudinal (002) (expérimental et simulé) correspondant a la couche d’épaisseur
87 nm sont représentés sur la figure 80a et b. Considérons dans un premier temps ’effet des
déformations hétérogenes, de... Pour décrire I’effet de ce gradient sur les propriétés de
transport électronique, nous suggérons de diviser la couche en lamelles, chaque lamelle
correspondant a une déformation constante, et donc a une 7, constante. Nous avons pour cela
simulé les courbes de résistivité en utilisant un modéle proposé par Catalan®* pour décrire le
comportement de résistivit¢ des couches de NdNiO; déposées sur SrTiOs;, LaAlO; et

NdGaOs.

251 (@
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figure 80 : (a) gradient de déformations suivant z pour la couche de SNO d’épaisseur 87 nm déposée sur STO,
(b) profil longitudinal (002) correspondant (cercles : données, trait rouge : simulation). (c) résistivité en
fonction de la température pour les couches de SNO d’épaisseur 17 nm déposées sur LAO (1) et STO (3), la
courbe (2) correspond a la résistivité calculée en considérant que la couche est divisée en 20 lamelles. Pour les

courbes (1) et (3), les cercles correspondent aux données expérimentales et les traits bleus a la simulation.
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Dans ce modele, I’état semi-conducteur (7 < 7)) est décrit en supposant une combinaison de
deux mécanismes de transport agissant simultanément sur la gamme de température
considérée : le « variable range hopping » (VRH) ou mécanisme de conduction par sauts a
distance variable, et le mécanisme de conduction thermiquement activé™’. La conductivité

d’une seule lamelle de la couche s’écrit alors :
o.=1/R=Aexp(—BIT'"*)+Cexp(—DIT) (135)

ou A, B, C et D sont des constantes. Par ailleurs, il est généralement admis que la conductivité
dans 1’état métallique (7> T)y) est parfaitement décrite par une droite. L’équation (135) nous
a permis de simuler correctement le profil de résistivité de la couche de SNO déposée sur
LAO comme le montre la courbe (1) de la figure 80c et par conséquent de déterminer les
constantes A, B, C et D dont nous ne discuterons pas les valeurs ici. Dans ’approche que
nous proposons ici, les conductances agissent en parall¢le, de telle sorte que la résistivité

totale de la couche de SNO déposée sur STO s’écrive :

couche i
i

Le profil de résistivité calculé¢ a partir des équations (135) et (136) en considérant que la

(136)

couche est décomposée artificiellement en 20 lamelles est représentée par la courbe (2) figure
80c. Il en résulte que la distribution des T); au sein de la couche, due au déformations
hétérogenes, de.., induit un aplatissement de la courbe de résistivité (courbe (2)). Cependant,
le profil calculé (courbe (2)) reste deux ordres de grandeur en dessous de la courbe de
résistivité de la couche déposée sur STO. Cette différence peut provenir du fait que les valeurs
des constantes de conductivité utilisées (A, B, C, et D) sont celles obtenues pour la couche
déposée sur LAO. On devrait cependant ici considérer la conductivité de la couche SNO
lorsqu’elle est déposée sur STO, c’est a dire prendre en compte la déformation moyenne de la
couche <e.>. Nous avons vu précédemment que cette valeur était majoritairement due a la
présence de Ni*" et de lacunes d’oxygéne. Nous émettons I’hypothése que la présence de Ni**
et de lacunes d’oxygeéne augmentent la valeur du gap entre la bande 2p de 1’oxygene et la
bande 3d du nickel (ce qui est confirmé par la figure 79). Autrement dit, la conductivité¢ de
chaque courbe correspondant a chaque lamelle de la couche est réduit a oy/k, ou k est une
constante. L’introduction de ce seul parameétre nous a permis de simuler parfaitement le profil
de résistivité de la couche de SNO déposée sur STO (courbe (3)). Sur la figure 80d est
représentée la courbe (3) de la figure 80c mais tracée sur une plus large gamme de

température, entre 30°C et 500°C. Cette figure met clairement en évidence une transition MI a
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T = 400°C au lieu de 130°C (valeur correspondant a SNO sous forme polycristalline). Cette
simulation prouve que le gradient de déformations issu du mécanisme de relaxation chimique
décale d’une part la Ty vers les fortes températures stabilisant ainsi 1’état semi-conducteur
devant 1’état métallique dans la gamme de température 30-400°C, et aplatit d’autre part la

courbe de résistivité dans 1’état semi-conducteur.

Nous avons présenté dans ce dernier chapitre une étude dédiée a 1’analyse de la relation entre
I’état de contraintes des couches de SNO et leur transition métal-isolant. Dans un premier
temps nous avons montré que les contraintes de compression dans le plan de I’interface
(SNO/LAO) stabilisent le degré d’oxydation 3+ du nickel alors que les contraintes de tension
dans le plan de l’interface (SNO/STO) induisent un changement progressif du degré
d’oxydation de Ni** vers Ni*". Ceci s’accompagne de la création de lacunes d’oxygéne
préférentiellement proches de 1’interface conduisant a un gradient de déformations vertical au
sein des couches déposées sur STO. Dans un second temps, nous avons montré que la
relaxation des contraintes dans ces couches agissait sur la valeur des angles de liaison Ni-O-
Ni au méme titre que la température ou la nature du cation de terre-rare. Elle permet ainsi de
pouvoir controler la transition MI puisque les angles Ni-O-Ni sont directement liés a la
température de transition. Nous avons finalement mis en évidence I’importance des
contraintes sur les propriétés de transport. L’aplatissement de la transition MI observé lorsque
les couches sont déposées sur STO peut étre attribué aux déformations hétérogenes (gradient
de déformations) tandis que 1’augmentation globale de la résistivité peut €tre prise en compte
en considérant la partie homogeéne des déformations. L’évaluation de I’état de contraintes des
couches a été réalisée a température ambiante. Néanmoins, il serait intéressant de pouvoir
¢galement évaluer 1’état de contraintes en fonction de la température (autour de la transition
MI) ainsi qu’en fonction de ’atmosphere (toutes les mesures de diffraction ont été réalisées
sous atmosphere oxydante). Notons que dans les calculs précédents, nous n’avons pas pris en
compte I’effet des contraintes thermiques, les coefficients de dilatation de SNO et STO étant

trés proches, celui-ci est négligeable.
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2008.
[1] C. Girardot, F. Conchon, A. Boulle, P. Chaudouet, N. Caillault, J. Kreisel, R. Guinebretiére, F.

Weiss, S. Pignard, "Influence of thickness on the epitaxial stabilization of SmNiO; thin films",
Surface and Coatings Technology, 201, 22-23,9021-9024, 2007
[2] F. Conchon, A. Boulle, C. Girardot, S. Pignard, R. Guinebretiére, E. Dooryhée, J-L. Hodeau, F. Weiss, J.
Kreisel, and J-F. Bérar, "Epitaxial stabilization of SmNiOjs films on (001) SrTiO; substrates”, Journal of Physics
D: Applied Physics, 40, 1-5, 2007
[3] F. Conchon, A. Boulle, C. Girardot, S. Pignard, R. Guinebreti¢re, E. Dooryhée, J-L. Hodeau, F. Weiss, J.
Kreisel, "Influence of strain relaxation on the structural stabilization of SmNiOj; films epitaxially grown on (001)
SrTiOj; substrates”, Materials Science and Engineering B 144, 1-3, 32-37, 2007
[4] F. Conchon, A. Boulle, R. Guinebreti¢re, C. Girardot, S. Pignard, J. Kreisel, F. Weiss, E. Dooryhée, J-L.
Hodeau, "Effect of tensile and compressive strain on the transport properties of SmNiOj layers epitaxially grown
on (001) SrTiO; and LaAlO; substrates", Applied Physics Letters, 91, 19, 192110, 2007
[5] F. Conchon, A. Boulle, R. Guinebretiére, E. Dooryhée, J-L. Hodeau, C. Girardot, S. Pignard, J. Kreisel, F.
Weiss, "Role of strain-induced structural changes on the metal-insulator transition in epitaxial SmNiO; films",
Journal of Physics: Condensed Matter, 20, 145216, 2008
[6] F. Conchon, A. Boulle, R. Guinebretiére, E. Dooryhée, J-L. Hodeau, C. Girardot, S. Pignard, J. Kreisel, F.
Weiss, "Investigation of strain relaxation mechanisms and transport properties in epitaxial SmNiO; films",
Journal of Applied Physics, sous presse, 2008
[7]1 A. Boulle, F. Conchon, R. Guinebretiére, "Strain profiles in thin films: influence of a coherently diffracting
substrate and thickness fluctuations", Journal of Applied Crystallography, soumis, 2008

- 140 -




CONCLUSIONS

Le travail présenté dans ce mémoire s’inscrit dans la thématique de 1’analyse microstructurale
de nanomatériaux oxydes par diffraction des rayons X. Il s’articule autour de deux grandes
approches. La premiére consiste a développer des techniques d’analyse microstructurale
adaptées aux couches épitaxiées d’oxydes afin d’identifier les mécanismes a 1’origine de la
relaxation des contraintes au sein des couches. La seconde consiste a établir des corrélations
entre les défauts issus de la relaxation des contraintes et les propriétés physiques des couches.
Les couches épitaxiées d’oxydes présentent généralement de fortes déviations a la perfection
cristalline. Parmi ces déviations, on trouve la rugosité de surface et d’interface, la taille finie
des cristaux, les distributions en taille, et un grand nombre de défauts structuraux donnant lieu
a des déformations homogeénes et hétérogénes. Comme nous avons pu le voir tout au long de
ce travail, tous ces écarts a ’arrangement atomique idéal donnent lieu a la fois a un
¢largissement, un déplacement des pics de Bragg ou encore a une diffusion diffuse autour des

pics de Bragg, caractéristiques du défaut qui en est a ’origine.

C’est dans le but de rendre compte de tous ces effets, que nous avons développé un modele
(présenté dans le chapitre 1) combinant a la fois une description microscopique des effets de
forme et de taille des cristaux constituant les couches et une description phénoménologique
des effets de distorsions de réseaux. Nous avons vu que la forme, la taille et la distribution en
taille des cristaux constitutifs des couches peuvent étre pris en compte via le calcul du volume
de corrélation reposant uniquement sur des considérations géométriques. Ces caractéristiques
affectent profondément la forme des nceuds et sont donc facilement identifiables sur les
cartographies de 1’espace réciproque. Par la suite, nous avons décrit rigoureusement 1’effet
des déformations homogenes d’origine chimique et mécanique sur le déplacement des nceuds
de la couche. Finalement, les déformations hétérogenes, qui affectent essentiellement la forme
de la distribution d’intensité diffractée, ont été prises en compte dans deux cas distincts par un
développement phénoménologique de la fonction de corrélation de paire. Le premier cas
correspondant aux champs de déformations confinées, a été décrit selon une approche
statistique des champs de déformations notamment par I’emploi des fonctions Lévy-stables.
Ce modgcle a permis de rendre compte de profils de diffraction particuliers, rencontrés dans le

systtme SmNiO;/SrTiOs, présentant deux composantes, une composante ¢étroite de Bragg
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caractéristique de l'ordre cristallin a longue distance et une composante large (appelée
diffusion diffuse) caractéristique de la présence de défauts. Dans les couches de SmNiO;3, ces
défauts sont de type Ruddlesden-Popper. Le second cas, également trés représentatif de 1’état
de contraintes des couches épitaxiées présentant de nombreux défauts, correspond aux
gradients de déformations. L’approche proposée est basée sur la modélisation du profil de
déplacements a 1’aide de fonctions cubic B-spline. Ces fonctions trés versatiles se révélent
étre d’une grande efficacité pour décrire les profils de diffraction fortement asymétriques, et
ce, notamment dans le cas des couches de SmNiO; déposée sur SrTiO; ou le gradient de
déformations a pour origine une relaxation des contraintes inhomogene due a la formation de

lacunes d’oxygene a I’interface.

Dans le cadre de 1’étude du systéme a fort désaccord de réseau ZrO,/MgO, nous avons étudié
les réseaux de dislocations impliqués dans la relaxation des contraintes au sein de la couche
de ZrO,. Nous nous sommes appuyés sur des calculs de la distribution d’intensité diffractée
faisant intervenir les champs de déformations associés aux dislocations aléatoirement et
périodiquement distribuées. Tout d’abord, la cartographie (O,,0,) du nceud (002) de la couche
nous a permis de montrer ’existence d’un réseau carré de dislocations aléatoirement
distribuées a I’interface se caractérisant par une faible densité de dislocations. Des
observations de MET et le calcul de la densité de dislocations ont mis en évidence un second
réseau constitué¢ de dislocations périodiques. Ce dernier réseau, caractérisé par une forte
densité de dislocations, est responsable de la relaxation des contraintes au sein de la couche de

ZI‘Oz.

Dans la derniére partie de ce travail, I’étude des couches de SmNiO; déposées sur SrTiOs, a
montré, a I’aide de mesures réalisées au synchrotron (ESRF) et en laboratoire, la richesse des
informations qu’il est possible d’obtenir a partir des modéles développés. La cartographie de
I’espace réciproque nous a permis de montrer que la relaxation des contraintes est a la fois
conduite mécaniquement et chimiquement respectivement par la formation de dislocations
d’interface et de lacunes d’oxygéne. L’étude des profils transversaux de ces matériaux a
révélé qu’ils présentent tous deux composantes d’intensité : la composante cohérente et la
composante diffuse due a la présence de défauts. Cette derniere est due a la présence de
dislocations d’interface mais également a la présence de défauts plans de type Ruddlesden-
Popper induits par la non-stoechiométrie cationique des couches. Dans ce dernier cas, la

simulation de ces profils nous améne a conclure que la densité de ces défauts plans reste
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constante quelle que soit 1’épaisseur déposée. Nous avons ensuite montré que les contraintes
de tension dans le plan de I’interface SmNiOs/SrTiO; sont responsables de la déstabilisation
de Ni** et, par voie de conséquence, de la formation de lacunes d’oxygéne. Il en résulte un
gradient de déformations au sein des couches responsable de I’aplatissement de la courbe de
résistivité en température et du déplacement de la transition métal-isolant vers les hautes
températures (7 = 400°C). Finalement, lorsque les couches sont déposées sur LaAlOs, les
contraintes de compression générées dans le plan de I’interface SmNiO3;/LaAlOs, stabilisent
Ni**, évitant ainsi la formation de lacunes d’oxygéne. Dans ce cas, la transition métal-isolant a

lieu a Ty = 130°C.

Ce travail montre I’étendue des types de défauts microstructuraux que peuvent présenter les
couches épitaxiées de matériaux oxydes. Les méthodes d’analyse présentées ici permettent de
rendre compte avec justesse des effets induits par ces différents défauts et peuvent étre
étendues a d’autres matériaux. Il pourrait étre intéressant d’étendre le modele décrivant les
effets de formes et de distributions en taille des cristallites a d’autres formes non prismatiques
afin de pouvoir rendre compte de plus de cas rencontrés en pratique. Par ailleurs, nous
envisageons de modifier le modele établi par Kaganer utilis€é au cours du chapitre 3
(dislocations aléatoires) afin d’y inclure les déformations associées aux dislocations
périodiques. A I’heure actuelle, ce type de traitement nécessite des temps de calcul prohibitifs
(en raison du grand nombre d’intégrations), ce qui implique une étude approfondie des
algorithmes de calcul. En ce qui concerne 1’é¢tude du chapitre 4, une analyse succincte des
défauts de type Ruddlesden-Popper a été réalisée. Néanmoins, ce type de défauts assez
complexes nécessiterait une étude plus approfondie notamment par MET afin de vérifier les
résultats préliminaires obtenus par diffraction des rayons X. Une meilleure connaissance de
ces défauts permettrait alors de mieux maitriser la stoechiométrie des couches de SmNiOs lors

de I’étape de synthese MOCVD.
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